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E não diga que a vitória está perdida 
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Apresenta-se, neste trabalho, um estudo sistemático dos efeitos dos parâmetros 
experimentais [ângulo de deposição do vapor de íons em relação ao substrato α (e/ou posição 
no substrato); velocidade de rotação do porta-substrato ω; campo magnético de deposição HD; 
temperatura do substrato TS] sobre os campos de anisotropias cúbica HKC, uniaxial HKU e de 
exchange bias HEB de filmes finos de Co e Gd, bicamadas de Co/IrMn e IrMn/Gd e tricamadas 
de Co/IrMn/Gd preparados pela técnica de magnetron sputtering. Usando a técnica de difração 
de raios-X, demonstrou-se que, independentemente dos valores dos parâmetros α, ω e HD, os 
filmes de Co crescem sobre a camada semente de Ta orientados na direção [111] com fase 
estrutural cúbica de face centrada fcc. Para os filmes de Gd, crescidos sobre o Ta, demonstrou-
se que quanto maior o valor de TS maior a tensão interna na camada de Gd que, por sua vez, 
favorece a estabilização da fase fcc até a espessura de Gd tGd de 10 nm (anteriormente resultados 
da literatura reportavam valores de 4 nm). O aumento do valor de tGd ou a diminuição de TS 
provoca, nas camadas atômicas de Gd crescidas sobre o Ta, relaxação estrutural para a estrutura 
hexagonal compacta hcp. Com relação aos campos de anisotropias, obtidos por ressonância 
ferromagnética FMR, demonstrou-se que devido à deposição oblíqua α ≠ 0° pôde-se controlar 
o campo de anisotropia uniaxial HKU do filme de Co, sendo que, para HD nulo, o máximo valor 
de HKU = 72 Oe para α = 55° e ω = 0 rpm. Combinando deposição oblíqua para valores baixos 
de α (22 ≤ α ≤ 40°) com diferentes velocidades de rotação ω (0, 30 e 40 rpm) do porta-substrato 
durante a deposição dos filmes de Co, obtiveram-se nas amostras anisotropias puramente cúbica 
HKC, puramente uniaxial HKU ou combinada HKC + HKU. Demonstrou-se ainda que o campo de 
anisotropia HKC ≅ 2,8 Oe permaneceu aproximadamente constante independentemente dos 
valores de α, ω e HD, enquanto que o campo de anisotropia HKU decresce linearmente com o 
aumento de ω a taxa de 0,35 Oe/rpm, (posição central: 15,7 ≥ HKU ≥ 1,4 Oe e extremidade do 
porta-substrato: 20,6 ≥ HKU ≥ 6,5 Oe, para o intervalo de 0 ≤ ω ≤ 40 rpm, respectivamente). 
Usando medidas de magnetometria, demonstrou-se que a fase fcc do Gd possui magnetização 
de saturação MS = 175 emu/cm
3 e campo coercivo HC = 100 Oe, aproximadamente constantes 
em um amplo intervalo de temperatura (10 ≤ T ≤ 400 K), enquanto que a fase hcp do Gd 
apresentou alto campo coercivo (HC = 480 Oe) e magnetização de saturação (MS = 640 
emu/cm3). No caso das bicamadas Co/IrMn, verificou-se que a presença do campo de deposição 
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HD (aplicado no plano do filme) aumenta significativamente o campo uniaxial HKU (13 → 33 
Oe) e o de exchange bias HEB (33 → 55 Oe) quando se prepararam as amostras na posição 
central. Para os filmes produzidos nas extremidades do porta-substrato há um aumento ainda 
maior no valor de HKU (130%) devido à variação angular α durante a rotação do porta-amostra. 
Para as tricamadas, considerando também as amostras nas extremidades, o campo HKU sofre 
um aumento anômalo (~ 45 → ~ 220 Oe, 5 vezes), acompanhado por um aumento de 45% no 
valor do campo HEB (~ 55 → ~ 80 Oe) para a interface Co/IrMn, quando se cresceu o Gd sobre 
a camada IrMn; fato ainda não compreendido. 
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In this work, we present a systematic investigation of the experimental parameters 
[inclination angle between the normal of the substrate plane and deposition flux direction α; 
angular velocity of the sample holder ω; magnetic field application during deposition HD; 
substrate temperature TS] on the values of the cubic HKC, uniaxial HKU and exchange bias HEB 
anisotropy of Co and Gd thin films, bilayers of Co/IrMn and IrMn/Gd and trilayers of 
Co/IrMn/Gd prepared by DC Magnetron Sputtering. Using the X-ray diffraction technique, it 
is demonstrated that, regardless the values of α, ω and HD parameters, Co films were deposited 
on the Ta seed layer oriented in the [111] direction with face centered cubic (fcc) structure. For 
the Gd films grown on the Ta seed layer, it was shown that as higher is the TS value, larger is 
the internal stress in Gd films; a feature that favors stabilization of the fcc-type phase for Gd 
thickness tGd of 10 nm. The increase of tGd or decrease of TS value causes structural relaxation 
to the hexagonal close packed hcp phase; it occurs on top of fcc-type Gd structure grown on Ta 
seed layer. Concerning the anisotropy fields (measured by ferromagnetic resonance technique 
FMR), it is demonstrated that due to the oblique deposition α ≠ 0°, one can control the HKU field 
of Co film. Specifically, for the Co film prepared at α = 55°, ω = 0 rpm and HD nulo, a maximum 
value of HKU = 72 Oe was obtained. It was possible to project samples with pure cubic or 
uniaxial and combined HKC + HKU fields by using oblique deposition for low α values (22 ≤ α 
≤ 40°) with different rotation speeds ω (0, 30 and 40 rpm) of the sample holder during Co 
depositions. It was found that the HKC field remains approximately constant (≅ 2.8 Oe) 
regardless of α, ω and HD values, while the HKU field linearly decreases with the increasing of 
the angular velocity ω at a rate of 0.35 Oe/rpm (sample-holder central position: 15.7 ≥ HKU ≥ 
1.4 Oe and sample-holder edge positions: 20.6 ≥ HKU ≥ 6.5 Oe for the range 0 ≤ ω ≤ 40 rpm, 
respectively). Using magnetometry measurements, it is shown that the fcc phase of Gd presents 
magnetization of 175 emu/cm3 and coercive field of 100 Oe, nearly constants in a wide 
temperature range (10 ≤ T ≤ 400 K), while the hcp Gd phase shows large coercive fields (HC = 
480 Oe) and saturatation magnetization (MS = 640 emu/cm
3) at 60 K, before spin reorientation 
phenomenon. Comparing Co/IrMn bylayers prepared with HD = 0 and HD ≠ 0 (applied to the 
film plane), it was found a significant increase of both uniaxial HKU (13 → 33 Oe), and exchange 
bias HEB (33 → 55 Oe) fields for samples located at the sample-holder central position. In 
addition, for bilayers samples fabricated at the sample-holder edge positions, the rotation of the 
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sample enhances much more the HKU value (130%); an effect associated with the variation of 
α angle during the sample rotation. For Co/IrMn/Gd trilayers prepared at the sample-holder 
edges, the HKU field presents an anomalous increase (~ 45 → ~ 220 Oe, 5 times bigger), 
accompanied by an increase of 45% in the HEB field related to the Co/IrMn interface (~ 55 → 
~ 80 Oe). This behavior may be due to the presence of ferromagnetic Gd deposited on top of 
texturized [111] IrMn layer. In fact, it diserves additional investigations since its physical origin 
is not yet understood. 
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Atualmente, utilizam-se nanoestruturas, principalmente as magnéticas, em diversos 
dispositivos tecnológicos em nossa Sociedade [1]–[3]. Entendem-se, por nanoestruturas, 
materiais que possuem, pelo menos, uma de suas dimensões na escala nanométrica (tamanho 
da ordem de 10-9 m). Dentre as nanoestruturas mais estudadas e com grande potencial em 
aplicações tecnológicas, encontram-se os filmes finos. Caracterizam-se estes materiais como 
nanoestruturas, pois a dimensão perpendicular ao plano do substrato encontra-se na escala 
nanoscópica. Devido ao efeito de dimensionalidade, os filmes finos apresentam-se com 
propriedades bastante distintas daquelas encontradas em seus respectivos estados massivos 
(materiais com tamanhos macroscópicos, nos quais predominam as propriedades de volume). 
Um dos principais motivos para as mudanças nas propriedades dos materiais nanoscópicos 
deve-se a quebra de simetria no empilhamento atômico, que conjuntamente com uma redução 
no número de vizinhos e na própria vizinhança provocam nos átomos da interface/superfície 
gradientes de campos eletromagnéticos distintos daqueles “sentidos” pelos átomos do interior 
do material. Desta forma, a proporção de átomos na superfície/interface em relação aos átomos 
internos, relaciona-se diretamente a espessura do filme. Os filmes finos (espessura t < 100 nm) 
apresentam-se com propriedades de superfície/interface ampliadas, que, em geral, favorecem 
diversas aplicações tecnológicas [4]–[6]. Quando se produzem filmes de um único elemento ou 
uma liga, diz-se que se tem um filme de monocamada (monocamada atômica ≠ filme 
monocamada) ou filme simples. Quando se empilham duas camadas de materiais distintos, têm-
se as bicamadas e para três camadas de materiais diferentes, têm-se as tricamadas. Agora, 
quando se empilham várias vezes bicamadas (ou tricamadas) ou se tem empilhamentos de 
vários materiais repetidamente, têm-se as multicamadas. 
Como mencionado acima, os filmes magnéticos se encontram entre os mais estudados 
na literatura. Nesta classe de filmes, busca-se, principalmente, o controle da anisotropia 
magnética (resposta magnética para diferentes direções de campo magnético aplicado), pois 
isto permite projetar nano dispositivos como, por exemplo, a válvula de spin [7]–[9]. Entende-
se por válvulas de spin dispositivos formados por três ou mais camadas de espessura 




constituídos por tais estruturas cumprem um papel fundamental na leitura das informações 
gravadas nos discos rígidos (HDs), entre outras aplicações. O funcionamento das válvulas de 
spin baseia-se num efeito chamado “magnetorresistência gigante”, que foi o motivo do Prêmio 
Nobel de Física de 2007 [10]. A magnetorresistência gigante consiste numa grande alteração 
da resistência elétrica frente à ação de um campo magnético. Esta resistência depende da 
orientação relativa entre as magnetizações das camadas compostas por material magnético. 
Assim, tem-se buscado a fabricação de diferentes nanoestruturas com anisotropias 
magnéticas bem definidas, utilizando-se da diversidade de técnicas de fabricação de filmes 
finos [11]. Esta busca tem estimulado investigações experimentais em engenharia de materiais 
nanoestruturados para controlar, com precisão, suas propriedades físicas. Em primeiro lugar, 
deve-se mencionar que, nos últimos 40 anos tem-se usado sistematicamente a técnica de 
deposição por sputtering para a produção de filmes finos magnéticos. Esta técnica permite a 
produção de filmes com baixa rugosidade, boa homogeneidade, reprodutibilidade, entre outros 
importantes fatores. Por outro lado, destaca-se como um dos fenômenos mais marcantes no 
controle da anisotropia magnética a microestrutura texturizada (forma colunar), induzida por 
deposição de filmes com ângulo de incidência do vapor de átomos sobre o substrato [3]. Em 
geral, independentemente da técnica de preparação de filmes, existem muitas variáveis de 
controle que podem ser usadas para preparar filmes finos com diferentes propriedades 
estruturais e magnéticas. Dentre os principais parâmetros que se controlam durante o processo 
de produção dos filmes, destacam-se: a temperatura do substrato TS, a taxa de deposição r, o 
ângulo de inclinação α entre a normal ao plano do substrato e a direção de deposição (direção 
do fluxo de vapor de átomos), a velocidade angular ω da amostra, a pressão residual da câmara 
(valor e o gás constituinte), a pressão de trabalho do plasma no caso da deposição via sputtering, 
entre outros fatores. Portanto, fazendo-se uso adequado de alguns destes parâmetros, fabricam-
se controladamente filmes finos nanoestruturados com propriedades mecânicas, elétricas, 
magnéticas e ópticas distintas dos respectivos materiais em forma massiva, em virtude da baixa 
dimensionalidade e/ou anisotropia de forma [1], [2]. Ressalta-se também que se aplica 
frequentemente o método de deposição oblíqua (α ≠ 0) para fabricar filmes finos; método este 
que permite o controle do tamanho, da forma e da inclinação dos grãos [12]. Em geral, com o 
método de deposição oblíqua, a microestrutura dos filmes finos produzidos possui uma 
estrutura paralela ao plano do feixe incidente do vapor de deposição (estrutura colunar) 
inclinada a partir da direção normal ao plano da amostra, e perpendicular ao plano de incidência 




oblíqua, deve-se ao efeito conhecido como self-shadowing [16], [17]. 
Desde a década de 60, têm-se investigado filmes finos compostos por materiais 
ferromagnéticos (FM) fabricados por deposição oblíqua. Smith [18], para filmes de Permalloy, 
e Knorr e Hoffman [19], para filmes de ferro, observaram, pela primeira vez, a influência do 
ângulo de inclinação da direção do vapor de átomos (α) na indução de campos de anisotropias 
magnéticas (HK) de filmes ferromagnéticos. Isto é uma consequência do efeito de self-
shadowing, que induz eixos fácil e rígido de magnetização no plano do filme (perpendicular e 
paralelo à direção de deposição, respectivamente) [20], [21]. Em geral, observa-se que amostras 
fabricadas por deposição oblíqua possuem grande magnetização de saturação, elevada 
resistividade elétrica, bem como, campo de anisotropia magnética uniaxial HKU controlável no 
plano da amostra [4]–[6]. Estas características encontram-se entre as essenciais para aplicação 
destes novos materiais em dispositivos que necessitam operar, por exemplo, em altas 
frequências UHF (do inglês, ultra-high-frequency). Além disso, multicamadas produzidas por 
deposição oblíqua mostram-se com propriedades magnéticas diferentes em comparação com as 
obtidas por incidência normal [22]–[24]. Por exemplo, utiliza-se a técnica de deposição oblíqua 
para indução de anisotropias magnéticas não colineares em camadas ferromagnéticas 
adjacentes. Outro fator que não se discute com a mesma ênfase na literatura, com relação a sua 
influência nos campos HK, é a velocidade de rotação ω da amostra durante o processo de 
deposição. 
Então, combinando-se diferentes velocidades de rotação ω (durante o processo de 
deposição) com deposição oblíqua (diferentes α’s), em um sistema que tem a configuração de 
deposição dos canhões/magnetrons confocal (α ≠ 0°), pode-se modificar a morfologia dos grãos 
cristalinos dos filmes e suas propriedades magnéticas. Este é o caso do sistema Sputtering Orion 
8 fabricado pela empresa americana AJA [25], instalado no Laboratório de Espectroscopia 
Mössbuaer e Magnetometria (Lemag) da Universidade Federal do Espírito Santo (Ufes). De 
fato, a deposição de vapores com incidência oblíqua (α) combinada com a velocidade de rotação 
ω do suporte da amostra gera modificações simultâneas nos ângulos de deposição polar (α = 
efeito de sombra atômico ou self-shadowing) e azimutal (ϕ) e isto pode levar a modificações 
nas propriedades dos materiais assim produzidos. Cabe dizer que para o caso particular de 
ângulos rasantes (α > 80°), a deposição magnifica os efeitos de sombreamento (estrutura 
colunar mais definida) em combinação com a rotação do substrato. 




são as bicamadas FM/AF (ferromagnéticas/antiferromagnéticas), nas quais trava-se a 
magnetização da camada FM pela camada adjacente AF [efeito de exchange bias (EB) [26]–
[28]. Fenomenologicamente, assume-se que existe um campo magnético interno na bicamada, 
de sentido único, favorecendo certa direção e sentido. Fazendo uso da deposição oblíqua 
assistida por campo magnético, pode-se induzir um eixo de anisotropia unidirecional (efeito 
EB) não-paralelo ao eixo uniaxial HKU da camada FM. 
Para o estudo das propriedades magnéticas, deve-se escolher um método experimental 
adequado para o entendimento das estruturas magnéticas dos filmes. Dentre os métodos mais 
usados, destaca-se a técnica de ressonância ferromagnética (FMR), que permite relacionar 
informações relevantes das anisotropias do sistema com a geometria utilizada na configuração 
de preparação das amostras [24], entre outras características (por exemplo, mecanismos de 
relaxação da magnetização). 
Tratando-se de materiais ferromagnéticos (FM), os metais 3d Fe, Co e Ni, com 
estruturas cristalinas bcc (do inglês, body centered cubic), hcp (do inglês, hexagonal close 
packed) e fcc (do inglês, face centered cubic), respectivamente, à temperatura ambiente, 
apresentam-se com ordem magnética bem acima de 300 K e tornaram-se os sistemas mais 
estudados na literatura no último século (ou talvez milênio). Por outro lado, as fases cristalinas 
do tipo fcc e bcc do Co, por exemplo, vêm sendo estabilizadas em forma de filmes finos e têm 
apresentado propriedades magnéticas distintas daquelas encontradas na fase hcp do Co massivo 
(fase de equilíbrio). Entre os antiferromagnetos (AF), destaca-se a fase fcc do IrMn na 
composição Ir20Mn80 com temperatura de Néel TN de 690 K e alta anisotropia magnética, 
características fundamentais para a criação do efeito de EB [29]. O comportamento do campo 
de exchange bias (HEB) tem sido amplamente estudado em bicamadas de Co/IrMn nos últimos 
5 anos [30]–[32], com anisotropias magnéticas no plano e perpendicular ao plano do filme, em 
função da temperatura do substrato TS, do campo de deposição HD, da textura da camada de 
IrMn e das espessuras das camadas FM (tFM) e AF(tAF). Por fim, têm-se os metais de terras-
raras (TR), que apresentam ricos diagramas de fases estruturais e magnéticas quando 
submetidos a uma variação de pressão externa e/ou a uma modificação de sua temperatura [33]. 
Diferentemente dos metais 3d, que apresentam magnetismo do tipo itinerante, os metais TR 
apresentam magnetismo do tipo localizado (orbital 4fn). Por outro lado, os metais TR 
apresentam semelhanças do ponto de vista químico e sofrem processo de oxidação muito rápido 
quando expostos ao ar; um problema que geralmente reduz a sua aplicabilidade tecnológica. 




grande área superficial. Consequentemente, o estudo de filmes de TR ainda se faz necessário 
para compreender melhor as propriedades estruturais e magnéticas, bem como o processo de 
oxidação que pode ocorrer em nanoestruturas. Além do efeito da oxidação dos metais TR, tem-
se também o fenômeno de polimorfismo (estruturas cristalinas distintas), crucial nos filmes 
destes materiais [34]–[36]. Particularmente, entre os metais TR ferromagnéticos, o Gd 
encontra-se entre os mais interessantes, pois tem a camada 4fn com sete elétrons (contribuição 
orbital nula para o momento magnético do átomo) e temperatura de ordem magnética da fase 
hcp (TC
hcp) em torno de 293 K [36]. Além disto, na fase hcp do Gd ocorre uma reorientação de 
spin da direção do eixo-c para a direção do plano do hexágono com a diminuição da temperatura 
da amostra [37], [38], enriquecendo ainda mais o magnetismo deste sistema. Finalmente, a fase 
fcc do Gd tem sido reportada quando se aplicam altas pressões sobre o material massivo [33]. 
Portanto, uma das maneiras de se preparar a fase fcc do Gd pode ser via a deposição de filmes 
em condições controladas, induzindo altas tensões sobre a camada crescida. Com isto em mente, 
para o completo entendimento das propriedades estruturais e magnéticas da fase fcc do Gd em 
filmes finos, faz-se necessário preparar amostras na fase fcc livre de contaminações com 
oxigênio, pois o óxido de Gd é fcc e não magnético. Para isto, pode-se utilizar o Sputtering 
Orion 8 com pressão de base da ordem de 2.10-8 Torr (que implica em probabilidade baixa ou 
praticamente nula de haver contaminação por O2 durante a deposição) e controlando a 
temperatura de deposição TS para induzir uma tensão intrínseca na camada de Gd crescida, e 
por consequência, estabilizar a fase fcc do Gd devido a esta tensão interna. Ainda com relação 
ao problema da oxidação, neste trabalho, utilizou-se uma camada de cobertura de Ta para 
proteger o filme da oxidação, pois realizaram-se todas as medidas ex-situ nos filmes de Gd. 
Então, neste trabalho, buscou-se estudar e entender a influência dos parâmetros de 
deposição (velocidade angular ω, inclinação do vapor de átomos relativo à deposição α, a 
temperatura do substrato TS e o campo aplicado durante a deposição HD) sobre as propriedades 
estruturais (variação das estruturas, formato dos grãos) e magnéticas (campos de anisotropia 
magnetocristalina cúbica (HKC), uniaxial induzida (HKU), e de exchange bias (HEB)) para filmes 
simples de Co (10 nm) e Gd (10 e 20 nm); em bicamadas de Co(10 nm)/IrMn (15 nm), IrMn 
(15 nm)/Gd (20 nm) e tricamadas de Co (10 nm)/IrMn (15 nm)/Gd (20 nm). Este estudo resulta 
em informações relevantes de como os campos de anisotropias magnéticas (HKU, HKC e HEB) 
podem ser controladas nos sistemas acima para determinados parâmetros de deposição. Além 
desta Introdução, o trabalho apresentado nesta tese de doutorado é descrito nos seguintes 




e filmes finos (2D)] de cobalto (Co), de gadolínio (Gd), de Ir20Mn80 (IrMn) e para filmes finos 
das bicamadas de Co/IrMn. Detalham-se, nesse capítulo, os principais resultados das transições 
de fases estruturais e magnéticas, anisotropias magnéticas, campos coercivos (HC) e de 
exchange bias (HEB), etc., em função de uma gama de parâmetros, tais como: espessura da 
camada (t), temperatura do substrato (TS), ângulo de deposição (α), pressão de deposição (P), 
velocidade de rotação (ω), campo magnético aplicado durante a deposição (HD), dentre outros. 
O Capítulo 3 apresenta uma descrição detalhada da técnica de deposição por magnetron 
sputtering e dos parâmetros utilizados para a preparação dos filmes finos estudados nesta tese. 
Apresentam-se também algumas informações básicas sobre as técnicas de difração de raios-X 
(DRX) e microscopia de força atômica (do inglês, Atomic Force Microscope - AFM) usadas na 
caracterização estrutural dos filmes. Discutiram-se também, as informações relevantes sobre as 
técnicas de magnetometria (VSM) e de ressonância ferromagnética (FMR) aplicadas na 
caracterização magnética das amostras. O Capítulo 4 apresenta os resultados (estruturais e 
magnéticos) e as discussões para: (i) a camada semente de tântalo (Ta) depositada sobre o 
substrato de silício (Si) monocristalino e orientado na direção [001]; (ii) os filmes de Co (Grupo 
I); (iii) os filmes de Gd (Grupo II); (iv) as bicamadas de Co/IrMn e IrMn/Gd (Grupo III) e por 
fim (v) as tricamadas de Co/IrMn/Gd (Grupo IV). Finalmente, o Capítulo 5 apresenta as 
considerações finais sobre os resultados obtidos das análises descritas no corpo desta tese. Além 
destes capítulos, são apresentados dois apêndices: Apêndice A: Parâmetros da rugosidade 





2 ASPECTOS GERAIS 
Neste capítulo, abordam-se alguns dos principais assuntos, com base em dados 
reportados na literatura, que contribuem para a discussão dos resultados deste trabalho de tese 
que se apresentam no Capítulo 4. 
2.1 Cobalto 
2.1.1 Volumétrico/massivo 
Foi Hull [39] quem primeiro verificou coexistências de fases cristalinas no cobalto (Co) 
metálico, estudando basicamente três tipos de sistemas: 
(i) Amostra massiva de alta pureza (99,7%) não submetida a processos de 
tratamentos térmicos: constatou-se somente a existência da fase hcp (do inglês, 
hexagonal close packed) com parâmetros de rede a = 0,2514 nm e c = 0,4105 
nm (c/a = 1,633); 
(ii) Amostra pulverizada preparada em aproximadamente 1000 K: dominada pela 
fase fcc (do inglês, face centered cubic), com parâmetro de rede a = 0,3554 nm, 
entretanto, constatou-se uma fração praticamente desprezível da fase hcp. 
(iii) Amostra produzida por eletrólise de Co massivo dissolvido em H2SO4: 
verificou-se porções iguais das fases hcp e fcc. 
Por meio de medidas da resistência elétrica em função da temperatura e de emissão 
fotoelétrica, Marick [40] obteve a temperatura de transição de fase estrutural de hcp para fcc 
Thcp
fcc ≅ 765 K. Esta temperatura é extremamente sensível à pureza do Co e a adição de 0,33% 
de Fe induz uma redução no valor de Thcp
fcc de 70 K. Utilizando experimentos de difração de 
raios-X (DRX), Marick [40] também obteve parâmetros de rede para as fases hcp e fcc do Co 
coerentes com os reportados por Hull [39]. 




equilíbrio. Matar et al. [41] [Figura 2.1], utilizando cálculos de primeiros princípios baseados 
na Teoria do Funcional de Densidade (DFT - Density Functional Theory), demonstraram que a 
diferença entre as fases hcp e fcc é da ordem de 0,01 eV/átomo, assumindo o estado 
ferromagnético como o mais estável para todas as fases. Portanto, variações nas condições 
experimentais (temperatura, pressão, impurezas, defeitos, etc.) alteram significativamente as 
frações das fases em amostras metálicas de Co, conforme reportado na literatura [39], [40]. 
Desta forma, torna-se complicada a previsão teórica sobre qual fase é mais estável. 
Experimentalmente demonstrou-se também que o estado ferromagnético era o mais estável. 
Todavia, devido ao valor de Thcp
fcc ≅ 765 K, observou-se ordem magnética da fase hcp até 720 
K [42] e, portanto, a temperatura de Curie para a fase hcp (TC
hcp) do Co não pode ser 
determinada. Por outro lado, Nishizawa e Ishida obtiveram a temperatura de Curie da fase fcc 
TC
fcc = 1388 K [43]. 
 
Figura 2.1: Comparação das curvas de energia por volume para as estruturas bcc, fcc e hcp do 
Co, considerando todas no estado mais estável, ferromagnético [41]. 
Em 2013, com experimentos de alta pressão (200 MPa), tratamento térmico posterior 
(873 K por 1h) e sinterização (1273 K por 1h), Meng et al. [44] obtiveram a fase fcc do Co a 
partir de Co em pó com dimensões micrométricas e reportaram que o material pode ser utilizado 
como sensor, uma vez que esta é uma fase metaestável e sob 5% de stress ocorre a 
transformação estrutural de fcc→hcp no material, modificando assim suas propriedades 
magnéticas. 




anisotropia uniaxial K1(hcp) = 2.10
6 erg/cm3 e Yang et al. [46] obtiveram 2,1.104 erg/cm3 para 
nanopartículas de Co. Em virtude de sua alta anisotropia magnética, prefere-se o Co hcp para 
aplicações em dispositivos de gravação magnética. Por outro lado, utiliza-se o Co fcc como 
material ferromagnético mole e de baixa anisotropia. Já com relação ao momento magnético, 
Matar et al. [41] obtiveram 1,63 e 1,67 μB/átomo para as fases hcp e fcc, respectivamente. O 
valor de 1,67 μB/átomo para a fase fcc do Co é superior ao do Ni na fase fcc (0,55 μB/átomo), 
mas menor do que o do Fe (2.2 μB/átomo) com estrutura bcc. 
2.1.2 Filmes Finos 
Conforme reportado na literatura [41], a diferença de energia que determina a formação 
das fases hcp e fcc é da ordem de 0,01 eV/átomo. Deste modo, em filmes finos, a estrutura 
cristalina do Co relaciona-se diretamente com a camada semente (buffer). Um trabalho 
relevante que merece destaque é o de Heinz et al. [47] que estudaram a transição fcc→hcp em 
função do número de camadas atômicas de Co crescidas sobre Cu(111). Os autores reportaram 
que as primeiras monocamadas de Co organizam-se na estrutura fcc, dando lugar a formação 
da fase hcp para grandes espessuras. Os autores atribuíram este comportamento à tensão 
substrato/filme, a qual é dominante nas primeiras camadas atômicas e favorece o crescimento 
da fase fcc. Portanto, o mismatch (desacordo entre os parâmetros de rede do filme e da camada 
semente) pode favorecer a estabilização da fase fcc do Co. Espera-se então que o tântalo (Ta) 
que favorece a fase fcc do Permalloy [48], também favoreça, devido ao mismatch Ta/Co, a 
estabilização da estrutura fcc do Co com a mesma texturização na direção [111]. 
Do ponto de vista das propriedades de anisotropia magnética de filmes de Co, Pflaum 
et al. [49] estudaram filmes do Co depositados por processos eletrolíticos sobre Au(111), com 
espessuras tCo = 80 e 100 nm. As análises de ressonância ferromagnética resultaram em campos 
de anisotropias para as fases cúbica e uniaxial, respectivamente, de 0,7 e 5,0 Oe para o filme 
com tCo = 80 nm e, 0,4 e 5,0 Oe, para o filme com tCo = 100 nm. Desta forma, assumindo-se os 
valores reportados na literatura para o Co, constataram que há uma forte redução na anisotropia 
cúbica para o Co na forma de filme, ou seja, sendo os valores da fase cúbica situados entre 0,7 
e 0,4 Oe, enquanto que o da fase volumétrica é de 40 Oe. 
Por outro lado, considerando que no caso dos filmes os campos de anisotropias 
magnéticas podem ser modificados por deposições do tipo oblíqua (com um ângulo α entre o 




estruturas colunares, vários trabalhos reportados na literatura abordam este estudo [50], [51]. 
Fujiwara et al. [52] estudaram filmes de Co preparados por deposição oblíqua com α = 70o, 
espessura de 600 nm, taxa de deposição de 2,8 nm/s e temperaturas do substrato (TS) variando 
no intervalo 373 < TS < 723 K. Em particular, Fujiwara et al. [52] constataram que a orientação 
dos grãos cristalinos depende da temperatura de deposição TS. Desta forma, eles observaram 
que há uma temperatura crítica do substrato TSC ~ 500 K, tal que se: 
(i) TS ≥ TSC: orientação dos grãos de Co depende do estágio inicial de formação do 
filme e torna-se difícil a visualização da estrutura colunar; 
(ii) TS < TSC, a orientação da coluna dos grãos de Co depende do estágio final de 
formação do filme e a estrutura colunar é facilmente identificada. 
Subsequentemente ao trabalho de Fujiwara et al. [52], o mesmo grupo estudou a 
influência da estrutura colunar na textura dos filmes de Co depositados com um ângulo de 
inclinação α = 70°. Preparam-se os filmes com TS ~ 473 K e taxas de deposição variando no 
intervalo 0,1 < rCo < 18,3 nm/s [53]. Como principais resultados destacam-se: 
(i) O aumento no grau de textura cristalina induz aumento na separação da estrutura 
colunar que, por sua vez, causa redução na inclinação da coluna (colunas tendem a 
normal ao plano) provocada pela deposição com α = 70°; 
(ii) Em um filme com alto grau de textura, há um agrupamento entre as colunas. 
Hashimoto et al. [54] estudaram o comportamento da estrutura colunar e da estrutura de 
agrupamento de filmes de Co preparados nas temperaturas de 213 e 273 K, com espessura de 
500 nm e ângulo de deposição α = 60°, em função da densidade do vapor de átomos. Eles 
observaram que para os filmes preparados com TS = 213 K, a direção da coluna e o agrupamento 
das colunas dependem diretamente da densidade do vapor de átomos (RV), ou seja, quando RV 
é baixo, a direção de crescimento das colunas é paralela a direção do vapor de átomos e não há 
observação do agrupamento das colunas. Já quando RV é alto, a direção de crescimento da 
coluna desvia para a normal em relação ao plano do filme e observa-se claramente um 
agrupamento linear das colunas na direção perpendicular ao vapor de átomos. Os autores 
atribuíram estes efeitos ao movimento de adatoms na superfície, devido à deposição por 
incidência oblíqua. Contudo, o efeito do agrupamento linear das colunas é mais facilmente 




Viscrian [55] preparou filmes finos (80 < tCo < 280 nm) de Co por deposição 
eletroquímica utilizando um substrato de Cu com ranhuras uniaxiais e, verificou que o eixo 
fácil do Co estava paralelo às ranhuras. Os valores de campos de anisotropias uniaxiais HKU 
encontrados no trabalho de Viscrian [55] estão no intervalo 50 < HKU < 70 Oe. Não há 
informações sobre a fase estrutural dos filmes de Co, apenas afirma-se que o efeito de forma é 
dominante neste sistema, conforme também discutido por Prosen et al. [56] quando estudavam 
o sistema Permalloy em geometria similar ao de Viscrian [55]. 
Okamoto et al. [57] estudaram o comportamento da anisotropia magnetocristalina em 
filmes de Co preparados por deposição oblíqua com 500 nm de espessura, inclinação α = 60°, 
taxa de deposição de 8,0 nm/s e com a temperatura do substrato variando no intervalo 94 < TS 
< 473 K. Na Figura 2.2(a), apresenta-se uma medida da textura de uma amostra de Co preparada 
nas condições supracitadas com TS = 153 K. A estrutura colunar desta amostra está altamente 
orientada na direção do vapor de átomos, conforme verifica-se pela Figura 2.2(b). 
 
Figura 2.2: (a) Pole Figure referente à {0002} do filme de Co com TS = 153 K, indicando 
direção de crescimento da coluna, cruz (×) marca inclinação de 60° do vapor de átomos e o 
centro da circunferência coincide com a normal ao plano do filme. (b) Variação da altura da 
coluna em função do ângulo em relação à normal ao plano do filme [57]. 
Na Figura 2.3(a), apresenta-se o grau de orientação (P) da estrutura colunar em função 
de TS. Observa-se claramente uma diminuição significativa de P para temperaturas superiores 
a 300 K. Portanto, a anisotropia uniaxial do filme também diminui de forma significativa, logo, 
o alinhamento da coluna se relaciona diretamente com a difusão de superfície dos adatoms. Na 
Figura 2.3(b), apresenta-se o campo de anisotropia resultante (HK), ou seja, HK 
(magnetocristalina) + HK (forma) em função de TS para diversos filmes de Co [57]. Observa-se 
na Figura 2.3(b) que HK em torno de 300 K é da ordem de 1.10
4 A/m (HK ≅ 125 Oe, no sistema 





Baumgart et al. [58] determinaram as constantes de anisotropia superficial KS e volumétrica KV 
para filmes finos epitaxiais de Co na fase hcp com espessura da ordem de 1,2 nm como: sem 
camada de proteção (KS ≅ – 0,12 erg/cm2), com camada de proteção (KS ≅ – 0,78 erg/cm2) e 
volumétrica (KV ≅ 13.105 erg/cm3). 
 
Figura 2.3: (a) Grau de orientação da coluna em função da temperatura do substrato e (b) Campo 
de anisotropia no plano do filme [57]. 
Itoh [59] observou, para filmes de Co com espessura de 800 nm, taxa de deposição de 
0,4 nm/s, ângulo de deposição α = 45° e temperatura do substrato no intervalo 305 < TS < 623 
K, que o campo de anisotropia HK é extremamente pequeno, indicando alta difusão de 
superfície. Entretanto, para alta pressão de deposição (150 < P < 200 mTorr) o efeito da difusão 
de superfície é atenuado e observam-se valores HK aproximadamente 3 vezes maiores (HK ~ 
375 Oe). 
Em trabalho posterior, Itoh et al. [60] observaram para filmes de Co com espessura 
variando entre 400 < tCo < 3800 nm, taxa de deposição de 0,5 nm/s, ângulo de deposição α = 
45°, pressão de deposição de 150 mTorr e temperatura do substrato TS = 332 K, duas direções 
preferenciais de orientação dos grãos: uma paralela ao vapor de átomos (estrutura colunar) e 
outra perpendicular ao plano de incidência do vapor de átomos (estrutura de agrupamento). 
Hara et al. [61] prepararam filmes de Co com taxa de deposição de 0,5 nm/s, ângulo de 
incidência α = 45°, TS = 332 K e espessura variando no intervalo 20 ≤ tCo ≤ 850 nm e observaram 
que, independentemente da espessura, o filme apresenta estrutura colunar. Além disto, para 
filmes com tCo < 50 nm, o alinhamento dos grãos é perpendicular à direção de incidência do 
vapor de átomos. 
Alameda et al. [62] estudaram o comportamento de filmes finos de Co preparados com 
TS = 300 K, variando a espessura tCo = 15, 45 e 100 nm e o ângulo de deposição (0 < α < 70°), 





para α = 30°, apresentando um máximo em torno de 55° (HKU ≅ 400 Oe). Para os filmes 
preparados com 0 ≤ α ≤ 50° o campo HK ≅ 10 Oe (praticamente constante em função de α), 
mas possui valores negativos para α > 60°. Alameda et al. observaram ainda que, para o filme 
com espessura de 15 nm, a deposição oblíqua é o principal mecanismo que afeta a anisotropia 
magnetocristalina (afeta a localização do eixo fácil do filme). 
Tang et al. [15] estudaram o comportamento de diversos filmes de Co preparados com 
TS = 300 K, espessura no intervalo 50 ≤ tCo ≤ 500 nm e ângulo de deposição variando de 0 ≤ α 
≤ 85°. Utilizando imagens de microscopia eletrônica de varredura (MEV), vista lateral [Figura 
2.4(a)] e superior [Figura 2.4(b)], e, comparando filmes de 500 nm preparados com α = 0 e 85°, 
observaram que, como esperado, nos filmes com α = 0°, o eixo da coluna alinhou-se com a 
normal ao plano do filme e a superfície apresentou baixa rugosidade. Já para o filme com α = 
85°, o eixo da coluna fez um ângulo β = 55° em relação à normal e a superfície apresentou 
rugosidade alta em comparação à amostra com α = 0°. Na Figura 2.5, apresenta-se a espessura 
do filme (■), o comprimento da coluna (□) e na inserção a largura da coluna (×) em função do 
ângulo de deposição α. A linha tracejada indica o ajuste da espessura do filme calculado pela 
equação d(= t) = l.cosβ, onde l é o comprimento da coluna e β o ângulo da coluna com relação 
a normal ao plano do filme, conforme indica-se na Figura 2.4(a). Nota-se ainda na Figura 2.5 
que, a largura da coluna w varia entre 20 ≤ w ≤ 35 nm em função do ângulo de deposição α. 
 
Figura 2.4: Imagens de MEV para filmes de Co com 500 nm preparados em diferentes ângulos 





Figura 2.5: Espessura do filme (■), comprimento da coluna (□) e largura da coluna (×) em 
função do ângulo do vapor incidente θ (= α), na inserção, apresenta-se uma visão amplificada 
da largura da coluna (×). A linha tracejada representa o ajuste do comprimento da coluna 
multiplicado por cosβ [15]. 
Na Figura 2.6 [15], apresentam-se imagens de microscopia de força magnética (MFM) 
de filmes de Co preparados com α = 60° para diversas espessuras tCo [Figura 2.6(a)-(d)] e, para 
tCo = 500 nm em diferentes ângulos de deposição α [Figura 2.6(e)-(h)]. Observa-se claramente 
que os domínios magnéticos variam em função do ângulo de deposição α. Contudo, nota-se que 
com o aumento da espessura no intervalo 100 ≤ tCo ≤ 500 nm, a densidade de grãos aumenta. 
Verifica-se ainda que, para ângulos pequenos (α ≤ 40°) e grandes (α ≥ 80°) não se nota uma 
estrutura definida por alinhamento de grãos. Posteriormente, Szmaja et al. [50] verificaram este 
comportamento para filmes de Co com tCo = 100 nm preparados com α = 45°. Entretanto, para 
filmes de Co com 40 nm, a direção dos domínios magnéticos muda para 90° em relação ao 
vapor de incidência. 
Na Figura 2.7, apresenta-se uma análise da coercividade em função do ângulo de 
deposição para duas direções de medida, H ∥ 0° e H ∥ 90°. Para ângulos α < 60°, o 
comportamento do campo coercivo (HC ≅ 50 Oe) é o mesmo nas duas direções de medida, ou 
seja, as anisotropias colunar e de agrupamento tem aproximadamente a mesma intensidade no 
plano do filme, uma vez que estas estão defasadas de 90° entre si. Entretanto, para ângulos α > 
60°, a anisotropia colunar tende a diminuir e a anisotropia de agrupamento domina o 
comportamento magnético no material (o eixo de difícil magnetização alinha-se com o vapor 






Figura 2.6: Imagens de Microscopia de Força Magnética para filmes de Co preparados com 
espessuras de (a) 100 nm, (b) 200 nm, (c) 300 nm e (d) 500 nm e ângulo de deposição de 60° 
em relação a normal e, filmes de Co com 500 nm de espessura e ângulo de deposição θ (= α) 
de (e) 40°, (f) 50°, (g) 70° e (h) 80° [15]. 
 
Figura 2.7: Coercividade em função do ângulo do vapor incidente (α) para filmes de Co com 
espessura da ordem de 500 nm. Valores do campo coercivo (HC) obtidos com H0° (––▲––) e 
H90°(––Δ––) [15]. 
Nguyen e Lodder [63] verificaram que filmes de Co depositados obliquamente (α = 70 
± 5°) crescem puramente hcp sobre Cr e com mistura de fases (fcc + hcp) sobre Cu. Além disso, 
observaram campos HC distintos em ambos os casos, 2,3 e 1,0 kOe, respectivamente, para os 
filmes depositados sobre Cr e Cu, logo, o eixo fácil do material depende diretamente da camada 
semente. Para a camada semente de Cr (Co puramente hcp), o eixo fácil está inclinado em 




enquanto para a camada semente de Cu, o eixo fácil encontra-se no plano do filme. Kohmoto 
et al. [64] observaram comportamentos coerentes com o descrito por Nguyen e Lodder para 
filmes de Co com espessura de 50 e 100 nm depositados com ângulo de 60° em relação à 
normal. 
Em trabalho posterior com CoCrPt/CoCrMn, Nguyen et al. [65] observaram que os 
grãos crescem menores e com o eixo fácil inclinado em 50° em relação à normal ao plano do 
filme, fato que pode levar a um aumento na densidade de informação que se pode armazenar 
magneticamente. 
Posteriormente, Dumas-Bouchiat et al. [66] estudaram o comportamento de 
aglomerados de Co preparados por ablação a laser com e sem campo magnético aplicado 
durante a deposição. Na Figura 2.8, apresentam-se imagens de MFM dos filmes de Co 
preparados na ausência e presença de um campo magnético no plano do filme. Como se pode 
notar na Figura 2.8(a), a estrutura magnética não apresenta direção preferencial, enquanto na 
Figura 2.8(b), nota-se o alinhamento dos domínios magnéticos na direção do campo magnético 
aplicado. Nesta situação, os domínios magnéticos se alinham conforme a presença do campo 
magnético. Ou seja, rotacionando o campo magnético de 90°, a estrutura magnética do filme 
também roda. Portanto, mesmo que o campo seja aplicado depois da deposição, o efeito repete-
se, fato relacionado à contribuição apenas das últimas camadas do filme de Co. 
 
Figura 2.8: Influência de um campo magnético (H = 5 kOe) permanente no plano do filme 
aplicado durante a deposição dos filmes de Co. Imagens de MFM para (a) um filme de Co (tCo 
= 150 nm) preparado sem campo magnético e, (b) um filme de Co (tCo = 85 nm) preparado com 




Claramente há um comportamento periódico na direção perpendicular ao alinhamento, 
Dumas-Bouchiat et al. verificaram que esta periodicidade da estrutura magnética é proporcional 












   (1.1) 
onde, µ = 1 + 2πMS2 / K e a energia magnetocristalina K = 5,8.106 erg/cm3, ε = 1,04 é uma 
constante numérica que depende de μ, da espessura t e da periodicidade D, σw = 22 ± 3 erg/cm3 
é a energia da parede de domínio, e MS = 1422 emu/cm
3 é a magnetização de saturação. 
Fang et al. [20] estudaram filmes de Co com tCo = 10 nm, preparados em TS = 300 K por 
MBE (do inglês, Molecular Beam Epitaxy) com α = 60° e utilizando as técnicas de MOKE 
[HC(ϕh)] e AFM (estudo da função de correlação para a altura dos grãos alongados) 
determinaram valores coerentes com resultados anteriores para a anisotropia uniaxial e de 
forma/superfície (KU = 1,7.10
5 erg/cm3 e KS = 1,1.10
5 erg/cm3).  
Vergara et al. [4], estudaram tricamadas com estrutura Co(α = 54°)/Co(α = 0°)/Ta(α = 
54°). Primeiramente depositaram uma camada de Co obliquamente de espessura 8 nm, sobre 
esta camada, depositaram com incidência normal uma camada de Co de espessura variável 1 ≤ 
tCo ≤ 20 nm e posteriormente uma camada espaçadora de Ta com espessura de 6 nm no mesmo 
ângulo de 54°. Nestas amostras, verificaram que a magnetização cresce proporcionalmente ao 
número de camadas sem que cada tricamada perca suas propriedades individuais. 
Chowdhury e Bedanta [51] estudaram filmes de Co preparados com tCo = 10 nm e α = 
30° em relação à normal de incidência e em diferentes velocidades de rotação do porta-substrato 
(ω = 0, 10 e 20 rpm). Por medidas de MOKE, verificaram qualitativamente que, a anisotropia 
uniaxial HKU nos filmes diminui ligeiramente com o aumento de ω de zero até 20 rpm. 
Entretanto, observaram que a rotação influencia o processo de reversão de magnetização e a 
estrutura de domínios magnéticos dos filmes de Co. 
Resumidamente, pode-se dizer que o Co possui complexas propriedades estruturais e 
magnéticas, ou seja, fases cristalinas e anisotropias a 300 K fortemente dependentes das 
condições de preparação das amostras. A deposição em forma de filmes, em geral, favorece o 
crescimento da fase fcc e pode-se modificar/controlar as anisotropias de filmes de Co com 




não se abordaram na literatura científica as últimas condições de deposição acima (oblíqua e 
rotação) de forma sistematicamente e considerando que: (i) o sistema Sputtering Orion 8 da 
AJA possui tais facilidades e (ii) este equipamento vinha sendo usado para diferentes materiais 
sem esta preocupação [67], [68], buscou-se, nesta tese, o melhor entendimento do efeito destes 
parâmetros experimentais em filmes finos de Co com 10 nm de espessura, uma vez que não há 
estudos sistemáticos para este sistema. 
2.2 Gadolínio 
2.2.1 Volumétrico/massivo 
Gd é um metal da série das terras-raras que em sua forma volumétrica/massiva se 
cristaliza com estrutura hexagonal compacta (hcp), com parâmetros de rede a = 0,363 nm, c = 
0,578 nm e fator c/a = 1,59, para temperaturas inferiores a 1500 K [69]. Darnell e Cloud [70] 
observaram uma variação do parâmetro de rede c de 0,5792 ≥ c ≥ 0,5785 no intervalo de 
temperatura de 275 ≤ T ≤ 320 K. 
Corner et al. [37], [38], estudaram o comportamento da anisotropia magnetocristalina 
em função da temperatura [HK(T)] para amostras cristalinas massivas de Gd e observaram um 
mínimo para a energia de anisotropia para o Gd em torno de 240 K, onde K1 é positivo e K2 e 
K3’ = K3 + K4.cos(6ϕ) são pequenos [Figura 2.9(a)]. Verificaram também que, para temperaturas 
superiores a 240 K, o eixo fácil coincide com o eixo c da estrutura hcp e, abaixo desta 
temperatura, forma um cone centrado na direção c, e a angulação do eixo varia em função da 
temperatura. Particularmente, para T ≅ 220 K, o eixo fácil faz um ângulo de aproximadamente 
70° com a direção c, ou seja, a maior componente da magnetização está no plano do filme, 
conforme se observa na Figura 2.9(b). Posteriormente, Graham [71] estudou o comportamento 
de K4 em função da temperatura e obteve comportamento similar ao descrito previamente. 
Em 1963, Nigh et al. [72] estenderam o estudo feito por Corner et al. para temperaturas 
até 4,2 K, no qual, verificaram, além do comportamento previamente descoberto, um 
comportamento anômalo da magnetização em função da temperatura para temperaturas 
inferiores a 50 K; contudo não houve explicação para tal. No mesmo ano, Birss e Wallis [73] 
observaram, em concordância com o resultado da Figura 2.9(a), que K1 é positivo próximo à 
temperatura ambiente. Desta forma, devido à estrutura hcp do Gd, as paredes de domínio deste 




por exemplo, o Co, conforme resultados de Bates e Spivey [74]. Em 1969, Milstein e Robinson 
[75] observaram que, sob pressão, o efeito da reorientação dos momentos magnéticos do Gd é 
minimizado, ou seja, para pressões de 1 e 2 GPa, o ângulo varia de 20 e 10° em relação à normal, 
respectivamente. Posteriormente, Smith et al. [76] observaram este mesmo comportamento no 
estudo de paredes de domínio no intervalo de temperatura 230 ≤ T ≤ 293 K, que inclui as duas 
transições magnéticas: (i) em 240 K, a reorientação dos spins e (ii) em 291 K, a transição de 
ferromagnético para paramagnético (FM/PM). 
 
Figura 2.9: Variação em função da temperatura (a) [37] das constantes de anisotropia 
magnetocristalina e (b) [38] do eixo fácil de magnetização (θ0 = ηU). Em (a), Linha contínua 
(tracejada) representa valor para H = 12,5 kOe (H = ∞). 
Jayaraman e Sherwood [77] observaram a estabilização da fase Sm-type no Gd sob 
pressão. Medidas magnéticas nestas amostras mostraram momento magnético 4 vezes menor 
do que o encontrado na fase hcp do Gd. Jayaraman e Sherwood [77] também verificaram a 
existência desta fase no intervalo de 150 ≤ T ≤ 300 K sob pressão de 4 GPa. Além disto, o 
estudo da pressão sobre o Gd metálico realizado por Robinson et al. [78] sugere que há uma 
variação na temperatura de Curie (TC
hcp) para o Gd a uma taxa de –16,0 ± 0,2 K/GPa. 
Observaram também a existência de uma fase com magnetização uma ordem de grandeza 
menor em relação a da fase hcp entre 2 e 3 GPa, que pode ser a fase Sm-type observada por 
Jayaraman e Sherwood. Potter e Everett [79] determinaram um coeficiente de variação da 
temperatura de Curie de -14 K/GPa. Em um artigo de 2003, Iwamoto et al. [80] obtiveram o 
mesmo coeficiente com valor –12,2 K/GPa, estudando o metal Gd sobre pressões hidrostáticas. 
Nakaue [81], utilizando medidas de energia dispersiva de raios-X em Gd, nos intervalos 
de temperatura (273 ≤ T ≤ 973 K) e pressão (1 ≤ P ≤ 10 GPa), observou estruturas hcp, Sm-




773 K. Entretanto, Akella et al. [82] estudaram o Gd sob pressão de até 106 GPa e observaram 
duas fases a mais, fcc e t-hcp. Errandonea et al. [33] propuseram um diagrama de fase estrutural 
do Gd transcrito na Figura 2.10.  
 
Figura 2.10: Diagrama de fase do Gd. Símbolos diferentes indicam diferentes fases observadas 
nos experimentos; dhcp (□); fcc (Δ); dfcc (ο); Gd-VIII (∇); Gd-IX ( ) e bcc (⋄) [33]. 
O Gd, em sua forma volumétrica, apresenta momento magnético localizado da camada 
4f7 (magnetismo localizado), que resulta em um spin total 7/2 com 7,6 μB/átomo. Entretanto, 
Hou et al. [83] observaram que a origem do ferromagnetismo (FM) no Gd se dividi entre as 
camadas d e f na proporção de 21% e 79%, respectivamente. Ou seja, há uma contribuição 
significativa dos elétrons itinerantes para o ordenamento ferromagnético do Gd. Em virtude de 
sua alta temperatura de Curie TC
hcp = 293 K em relação à outros TR; tem-se estudado o Gd para 
aplicações na área de refrigeração magnética [84], [85] e ligas magnéticas [86], [87]. Como no 
caso do Co, o Gd também apresenta uma rica variedade de propriedades estruturais e 
magnéticas que, por sua vez, potencializam a utilização deste metal, nas suas diferentes fases 
cristalinas, em dispositivos magnéticos. 
2.2.2 Filmes Finos 
Como dito acima, o Gd apresenta-se com estruturas cristalinas dependentes das 
condições experimentais e sobre pressões controladas pode-se definir uma desejada estrutura 
cristalina com propriedades magnéticas específicas. Uma das maneiras de produzir tensões em 




temperatura de deposição TS controlada experimentalmente. De fato, estudam-se filmes finos 
de Gd desde a década de 60. Maley et al. [88] observaram em filmes de Gd com espessura tGd 
~ 1 µm e em um amplo intervalo de temperatura (4,2 ≤ T ≤ 130 K) o efeito magneto-elástico 
por absorção de micro-ondas em frequências de 0,8 e 9,3 GHz para campos de 6 e 15 kOe, 
respectivamente. Em trabalhos posteriores, Livesay et al. [89], [90] estudaram filmes finos de 
Gd, com tGd variando de 20 a 90 nm, e verificaram a existência da anisotropia uniaxial com 
valores de 104 ≤ KKU ≤ 105 erg/cm3, ou seja, uma ordem de grandeza abaixo dos resultados de 
Corner et al. [37]. 
A fase fcc do Gd, com parâmetro de rede a = 0,535 nm, foi inicialmente descoberta por 
Bist e Srivastava [91] em 1973 para filmes com espessura tGd = 20 nm. Posteriormente, Hussain 
e Al-Bassam [92] estudaram a transição de fase fcc→hcp em filmes de Gd em função de tGd (16 
≤ tGd ≤ 80 nm) e da TS (298 ≤ TS ≤ 773 K) para 4 diferentes substratos. Hussain e Al-Bassam 
[92] verificaram que os parâmetros experimentais (TS, tGd, pressão de trabalho e da câmara de 
deposição) influenciam significativamente a orientação e o tamanho de grão nos filmes de Gd. 
Filmes depositados em TS = 300 K são altamente policristalinos e com tamanho de grão muito 
pequeno. Contudo, com o aumento de TS observa-se um crescimento substancial na 
cristalinidade. Em particular para o substrato de NaCl (mica), com TS ≥ 623 K (773 K), obtêm-
se filmes monocristalinos de Gd. Quanto à transição de fase fcc→hcp, observa-se o fenômeno 
em temperaturas da ordem de 773 K. Além disto, Hussain [93] estudou ainda a variação da 
resistividade de filmes de Gd expostos à atmosfera, verificando que existem duas contribuições 
significativas para a variação da resistividade. A primeira trata da redução de defeitos na rede 
em virtude da movimentação das fronteiras de grãos, causando inicialmente (tempo < 20 dias) 
uma queda na resistividade. A segunda trata da redução da fase metálica, causando aumento na 
resistividade. 
Em nanopartículas de Gd formadas por processo de evaporação, Chizhov et al. [94] não 
observaram ordem magnética mesmo em 4,2 K para tamanhos da ordem 30 nm. Entretanto, 
posteriormente a publicação deste trabalho, Singh e Curzon [95] ressaltaram que o 
comportamento observado pode não ser de fase puramente metálica do Gd fcc, mas de uma 
mistura GdH2, uma vez que os elementos da série dos lantanídios são altamente reativos com 
gases como O2 e H2 [96]–[98], ou seja, contaminação durante o processo de deposição. Já em 
2009, Liu et al. [99] também observaram um comportamento paramagnético para nano-




Aspelmeier et al. [100] estudaram o comportamento de TC para filmes ultrafinos de Gd 
na fase hcp em função da temperatura de tratamento térmico, concluindo que, para T ≅ 870 K 
em filmes com 100 monocamadas (~ 6 nm), a temperatura de transição do filme iguala-se à do 
Gd volumétrico, ou seja, considera-se Gd metálico massivo para tGd > 6 nm. Posteriormente, 
Berger et al. [101] observaram o fenômeno de reorientação de spin para espessuras superiores 
a 35 nm, no qual o filme apresenta componentes da magnetização no plano e perpendicular ao 
plano. Além disto, O’Shea e Perera [102] verificaram que efeitos relativos ao tamanho da 
amostra reduzem TC tanto em sistemas de nanopartículas quanto nos filmes finos. Estes autores 
observaram ainda que, o surgimento da fase fcc se relaciona a falhas de empilhamento devido 
à incompatibilidade (mismatch) entre Ta e Gd na interface de separação. Michels et al. [103], 
em concordância com os resultados de O’Shea e Perera, observaram o mesmo decaimento de 
TC em função da espessura e concluíram que o efeito dominante para este comportamento é a 
alta pressão interna induzida pela tensão na interface Gd/Substrato. Rojas-Ayala et al. [104] 
forneceram uma explicação similar para a observação de uma mistura de fases, fcc + hcp, em 
filmes de Yb. Posteriormente, Waldfried et al. [105] verificaram que devido à tensão na 
interface substrato de Mo/Gd, as camadas de Gd crescem preferencialmente na direção [111] 
do Mo(112), para filmes com espessura inferior a 50 monocamadas atômicas. 
Nissim et al. [106] estudaram o comportamento de filmes de Gd com tGd ~ 4 μm sob 
diferentes potenciais aplicados ao substrato durante o processo de deposição (bias potencial: 0 
≤ VBS ≤ 450 V). Neste estudo, verificaram que para VBS = 0 V o Gd cresce preferencialmente 
orientado na direção [002] com uma estrutura colunar grosseira e de baixa densidade. 
Entretanto, para VBS = 150 V, o filme encontra-se altamente orientado na direção [110] com 
estrutura colunar fina e de alta densidade. 
Lu et al. [107], comparando amostras policristalinas e nanocristalinas de Gd, 
verificaram que ambas apresentam estrutura hcp, contudo, as propriedades mecânicas e 
elétricas das amostras nanocristalinas são reforçadas, ou seja, apresentam valores 
significativamente maiores em relação às amostras policristalinas. Hsu et al. [108] observaram 
pela primeira vez o fenômeno de reorientação de spin em filmes epitaxiais de Gd com espessura 
inferior a 35 nm; fato que foi explicado tomando-se em conta uma grande quantidade de átomos 
nos contornos de grãos. Döbrich et al. [109] propõem que as fronteiras dos grãos atuam como 
defeitos capazes de quebrar a uniformidade da magnetização em escala nanométrica. 




propõem que uma camada inicial tensionada de Gd na fase fcc cresce até tGd ~ 5 nm. Com o 
aumento de tGd, o processo de relaxação estrutural faz-se presente, levando a uma mudança na 
estrutura, ou seja, para a estrutura cristalina de mais baixa energia, a da fase hcp. Inicialmente, 
Scheunert et al. [36] preveem que esta camada inicial de Gd na fase fcc, com tGd ~ 5 nm , está 
no estado paramagnético (PM). Entretanto, Ward et al. [34] mostram, pelo comportamento da 
magnetização remanente de um filme de tGd ~ 4 nm de Gd na fase fcc, que esta fase tem um 
comportamento ferromagnético; porém com um baixo valor na magnetização de saturação MS 
e TC
fcc ≅ 225 K.  
Aqui também os filmes de Gd demonstram-se ser um sistema muito rico e que ainda 
carece que investigações para o melhor entendimento das suas propriedades estruturais (hcp 
e/ou fcc) e magnéticas. Particularmente, há uma aparente controvérsia na literatura com respeito 
ao magnetismo da fase fcc do Gd em forma de filmes, onde resultados sugerem o estado PM 
[36] e outros o estado FM [34]. Além disto, os resultados sugerem que há uma espessura limite 
de Gd para a estabilização da fase fcc que, por sua vez, pode modificar sua temperatura de Curie 
devido aos efeitos de dimensionalidade. Desta forma, buscou-se entender o crescimento da fase 
fcc do Gd e definir, ao máximo, suas propriedades magnéticas. 
2.3 Filmes finos de IrMn 
Com o objetivo de entender e controlar anisotropias de filmes, uma das importantes 
anisotropias que existe é a de polarização de troca (exchange bias, do inglês) ou anisotropia 
unidirecional (provocada pelo campo magnético externo). Este fenômeno de interface ocorre 
devido ao contato atômico na interface entre materiais ferromagnéticos e antiferromagnéticos 
(FM/AF) [26]–[28]. O efeito da interação de troca interfacial entre os átomos do material FM 
e do AF, em uma medida de magnetização em função do campo [curva M(H)], obtida em 
processo de resfriamento com campo aplicado, é o deslocamento do laço M(H) ao longo do 
eixo dos campos magnéticos e um aumento de campo coercivo. A interação de troca interfacial 
FM/AF encontra-se correlacionada com o valor do campo de troca HEB medido a partir da 
origem da curva M(H). Entre os materiais AF´s mais usados, devido ao seu potencial de 
aplicação tecnológica, destaca-se o IrMn, conforme se discute abaixo. 
Buscando-se entender o comportamento do campo de exchange bias (HEB) em interfaces 
Co-fcc/IrMn, estudam-se, em primeiro lugar, as propriedades estruturais e magnéticas da 




do IrMn destacam-se: maior resistência a corrosão [29]; altas temperaturas de bloqueio do efeito 
de EB (TB = 530 K) [110] e de Néel (TN = 690 K) [111]; alta energia de troca interfacial, ideal 
para dispositivos de armazenamento de dados de alta densidade [29]. Deste modo, dispositivos 
a base de IrMn possuem maior estabilidade, possibilitando o trabalho em temperaturas mais 
altas. Outra vantagem do uso de IrMn está na espessura da estabilização da fase AF. Ou seja, 
para tIrMn ≥ 7,5 nm, a ordem AF da camada encontra-se estabilizada, e esta afeta diretamente o 
comportamento HEB [112]. Outro fator relevante que merece destaque é o efeito de textura [111] 
da fase fcc do IrMn que tem um papel significativo no valor do campo HEB [48]. Devasahayam 
et al. [29] estudaram o comportamento de HC e HEB para ligas de IrxMn100-x, com x variando no 
intervalo 20 ≤ x ≤ 55 [Figura 2.11]. Como um dos principais resultados, destaca-se o fato de 
que em x ≅ 20, HEB é máximo (o valor do campo HC mantém-se praticamente constante para 
esta variação de x). 
 
Figura 2.11: Campos HC e HEB em função da pressão de deposição para amostras em diferentes 
composições de IrMn [29]. 
Posteriormente, Sasao et al. [113], obtiveram o diagrama de fase estrutural 
[temperaturas de transição entre as fases tetragonal de fase centrada (do inglês, face centered 
tetragonal – fct) e fcc] e/ou magnético com os valores de TN da liga metálica γ-Mn100-xIrxx 
[Figura 2.12], com x variando no intervalo 0 ≤ x ≤ 30. Os autores observaram que, para a 
concentração com x = 20, a liga γ-Mn80Irx20 cristaliza-se na estrutura fcc com parâmetro de rede 





Figura 2.12: Dependência da temperatura de Néel (TN) e da temperatura de transição de fase 
fct/fcc (Tfct/fcc) em função da concentração (x) de Ir na liga desordenada γ-Mn100-xIrx, de acordo 
com Sasao et al. [113], junto com resultados de Yamaoka [114]. 
van Dijken et al. [115] estudaram o comportamento de HEB em sistemas com anisotropia 
magnética perpendicular ao plano do filme e concluíram que nas amostras sem(com) indução 
de EB por processo FC, HEB é maior quando deposita-se IrMn acima(abaixo) da camada de 
Co/Pt. Observaram ainda que o campo HEB não depende da textura da camada de IrMn. Em 
sistema similar, por outro lado, Nascimento et al. [116] estudaram o efeito da rugosidade 
(causado pela pressão de deposição) nos parâmetros HEB e HC em tricamadas de 
NiFe/FeMn/NiFe, onde se concluiu que com o aumento da rugosidade ocorre o aumento de HC 
e diminuição de HEB. 
2.4 Filmes finos de Co/IrMn 
Desde a descoberta do efeito de EB [26]–[28], desenvolveram-se muitos trabalhos em 
filmes finos a base de Co/IrMn, onde se buscou o entendimento sistemático do efeito de EB 
neste sistema. Entre os trabalhos destacam-se aqueles que levam a uma variação nas espessuras 
das camadas FM tCo [117] e/ou aqueles resultados que tratam da mudança na espessura da fase 
AF tIrMn [112]. Estudaram-se também a temperatura de tratamento térmico/deposição [118] e 
outros fatores em sistemas de multicamadas magnéticas [8], [9]. Além disto, com o 
desenvolvimento de dispositivos de armazenamento de dados de alta densidade, ressalta-se que, 
na última década, realizaram-se estudos de bicamadas e multicamadas de [Co/Pt]/IrMn  [119], 




magnetização perpendicular ao plano do filme (Co tem magnetização perpendicular em 
sistemas de Co/Pt para tCo ≤ 4 nm). Nesta tese, buscou-se o entendimento do efeito de EB em 
bicamadas a base de Co/IrMn com tCo ~10 nm (magnetização no plano do filme). Então, nos 
sistemas a base de Co com magnetização no plano, destacam-se alguns trabalhos relevantes. 
Seu et al. [121] verificaram que HEB ∝ 1/tCo para 1 ≤ tCo ≤ 17 nm. Entretanto, não há uma relação 
definida entre HC e tCo, por exemplo. Os autores [121] observaram ainda valores de HEB ~ 50 
Oe e HC ~ 20 Oe para filmes de Co(10 nm)/IrMn(10 nm), onde se definiu uma energia de EB 
na interface Co/IrMn JEB = 0,14 erg/cm
2. Posteriormente, Chen et al. [30], prepararam filmes 
em temperatura ambiente para 4 diferentes condições: (i) HD = 0, (ii) HD ≠ 0, (iii) HD ≠ 0, 
tratamento térmico a 150 °C e posterior processo FC e (iv) HD ≠ 0, tratamento térmico a 250 °C 
e posterior processo FC. Chen et al. [30] observaram uma variação significativa de HEB em 
função das espessuras de tCo e tIrMn das camadas de Co e IrMn. Para filmes de Co(10 nm)/IrMn(9 
nm), com HD = 500 Oe, encontraram-se os seguintes parâmetros relacionados ao efeito de EB: 
HEB ~ 70 Oe e JEB ~ 0,11 erg/cm
2. Entretanto, para filmes de Co(5 nm)/IrMn(15 nm) na situação 
(iii) e (iv), Chen et al. obtiveram para HEB e JEB, respectivamente 100 Oe e 0,11 erg/cm
2. 
Resultados estes coerentes com valores de Gornakov et al. [118], que verificaram ainda a 
influência das paredes de domínio em JEB. Além disto, Chen et al. [30] observaram ainda a forte 
influência da textura na direção [111] sobre os valores de HEB, conforme reportado 
recentemente por Castro et al. [48]. 
Letellier et al. [32] estudaram a influência do processo de interdifusão dos elementos 
Cu, Co, Ir, Mn em função da profundidade de penetração em filmes finos de Cu(3 nm)/Co(3 
nm)/IrMn(7 nm) [Figura 2.13]. Verificaram que, em temperatura ambiente, ocorre difusão 
significativa dos elementos Co e Mn, concluindo que a difusão de Mn tem um papel 
significativo nas propriedades magnéticas e no reforço de HEB destas multicamadas. 
Para finalizar, estudaram-se a anisotropia unidirecional (efeito de EB) em sistema de 
Co/IrMn, onde modificou-se a anisotropia da camada de Co (10 nm) pelo posicionamento da 
amostra (α) e rotação (ω) do porta-substrato. Finalmente, buscou-se entender a influência da 
camada de Gd crescida sobre o filme Co/IrMn na presença de um campo HD aplicado durante 
a deposição do filme. Este trabalho busca então entender o controle da anisotropia da camada 





Figura 2.13: Perfil de concentração para um filme de Cu(3 nm)/Co(3 nm)/IrMn(7 nm) 





3 PREPARAÇÃO E CARACTERIZAÇÃO DOS 
FILMES 
Dividiram-se as amostras em grupos (I, II, III e IV) para facilitar a análise, discussão e 
coerência do projeto desta Tese. No Grupo I, encontram-se as amostras de monocamadas de 
Co, no Grupo II, as monocamadas de Gd, no Grupo III, as bicamadas de Co/IrMn e IrMn/Gd e, 
finalmente, no Grupo IV, as tricamadas de Co/IrMn/Gd. Para a caracterização estrutural e 
morfológica das amostras, utilizaram-se as técnicas de Difração Convencional de Raios-X 
(DRX) e Microscopia de Força Atômica (do inglês, Atomic Force Microscopy - AFM). Já para 
a caracterização magnética, utilizaram-se as técnicas de Magnetometria DC (corrente contínua) 
e AC (corrente alternada) e mediram-se curvas de magnetização em função do campo 
magnético [M(H)], da temperatura [M(T)] e susceptibilidade magnética em função da 
temperatura em dada frequência [χ(T,f)]. Com a técnica de Ressonância Ferromagnética (do 
inglês, Ferromagnetic Ressonance - FMR), determinaram-se as dependências angulares do 
campo de ressonância e da largura de linha, objetivando o controle das anisotropias magnéticas. 
3.1 Técnica de deposição por magnetron sputtering 
A técnica de preparação de filmes por sputtering consiste basicamente na condensação, 
sobre um substrato específico, dos átomos ejetados de um dado material alvo, quando este 
material for bombardeado por íons acelerados de um dado gás (em geral, usa-se um gás inerte 
para produzir o plasma). Neste trabalho, utilizou-se o argônio (Ar) ultrapuro (5N = 99,999%). 
3.1.1 Sistema instalado no Lemag 
Prepararam-se todas as amostras deste trabalho nas dependências do Laboratório de 
Espectroscopia Mössbauer e Magnetomegria (Lemag), localizado na Universidade Federal do 
Espírito Santo (Ufes), por meio da técnica de magnetron sputtering (pulverização catódica). Na 
Figura 3.1, apresenta-se o sistema instalado no Lemag. 
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Figura 3.1: Magnetron sputtering modelo ATC Orion 8 produzido pela AJA International [25] 
instalado nas dependências do Lemag/Ufes. 
O sistema Sputtering “do Lemag” é o modelo ATC Orion 8 e foi fabricado pela AJA 
International Inc [25] (deste ponto em diante será denominada AJA). A câmara principal, em 
formato cilíndrico, possui dimensões aproximadas de 350 mm de diâmetro por 500 mm de 
altura. Na Figura 3.2, apresenta-se um diagrama esquemático (vista de frente), relacionando um 
magnetron (geometria confocal), o porta-substrato giratório e as diferentes posições dos 
substratos usadas neste trabalho durante o processo de deposição dos filmes. Devido à 
geometria confocal dos magnetrons, constata-se que os alvos se encontram naturalmente 
inclinados de um ângulo α relativo ao porta-substrato. Determinaram-se os valores destes 
ângulos relativos às posições das amostras deste trabalho, conforme disposto na Figura 3.2. No 
caso da deposição com rotação, a amostra na posição C não sofre variações significativas de 
ângulo em relação ao vapor de átomos que está sendo condensado no substrato. Entretanto, para 
a amostra na posição A, o ângulo de deposição varia continuamente entre αA ≤ α ≤ αA’ devido à 
rotação; fato que pode causar variações das propriedades estruturais e magnéticas dos filmes 
formados. Calibrou-se a altura h por meio da balança do cristal de quartzo para que seu centro 
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Figura 3.2: Desenho esquemático de uma magnetron relativo ao porta-substrato no interior da 
câmara principal do sistema Sputtering. Utilizaram-se as posições acima para a preparação dos 
filmes. 
Na Figura 3.3, apresentam-se os sete alvos dispostos de forma circular, com raio R = 
100 mm e formando um ângulo ϕ ≅ 51,4° entre si. As sete magnetrons comportam alvos de 2 
polegadas de diâmetro. Destas sete, alimentam-se quatro delas com fontes DC (direct current), 
possibilitando-se ligar simultaneamente até três alvos no modo corrente constante, para i < 1000 
mA. Há ainda três fontes de potência do tipo RF (radiofrequency), para alimentações das outras 
magnetrons e/ou do porta-substrato, possibilitando a evaporação de materiais isolantes ou 
condutores e a limpeza do substrato, respectivamente. Utilizou-se uma fonte RF com potência 
de 50 W no processo de limpeza do substrato de Si (bias sputtering do substrato de Si); enquanto 
usaram-se as outras duas, de até 300 W, para alimentação dos alvos de IrMn e Ta, por exemplo. 
Definiram-se as configurações das magnetrons conforme as propriedades magnéticas, 
condutoras e isolantes dos materiais alvos. Ou seja, instalaram-se os alvos ferromagnéticos nas 
magnetrons ligadas as fontes DC que, por sua vez, dispunham de um conjunto de imãs 
permanentes ao longo da periferia da magnetron e um ímã adicional em seu centro 
(configuração de alvos ferromagnéticos, ex: Permalloy, Co). Usaram-se também fontes DC, 
sem a necessidade da configuração da magnetron para ferromagnetos, para alvos metálicos com 
boa condutividade. Por outro lado, para os alvos com baixa condutividade ou isolantes, 
utilizaram-se as fontes RF para alimentação das magnetrons. Com esta configuração do sistema 
Sputtering/Lemag podem-se preparar multicamadas com até sete materiais distintos e se 
realizar co-deposição de até cinco materiais simultaneamente (3 com fontes DC e 2 com fontes 
RF). O sistema Sputtering/Lemag possui no centro inferior da câmara uma célula de evaporação 
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térmica com um cadinho de Ta (ou W) recoberto com Al2O3, que pode ser usado para deposição 
de materiais de alto custo (por exemplo, 57Fe). Não se exibiu na Figura 3.3 este sistema 
opcional, pois não foi utilizado neste trabalho. Adicionalmente, cabe ressaltar que o sistema 
Sputtering/Lemag dispõe de diversos controles manuais e automáticos como, por exemplo, 
controle de temperatura até 1000 K do substrato; abertura e fechamento do shutter e controle 
da velocidade de rotação do porta-substrato até o valor máximo de 40 rpm (rotações por 
minuto). 
 
Figura 3.3: (Vista de cima da parte inferior da câmara de deposição). Disposição dos alvos no 
interior da câmara principal do sputtering. O ângulo ϕ = 51,4° entre os centros das magnetrons. 
No processo de pulverização catódica, aplica-se um potencial negativo ao material a ser 
depositado e adiciona-se um gás inerte à câmara principal (Ar). Ioniza-se este gás Ar (Ar+) e, 
através das fontes DC ou RF, pode-se ter a ignição de um plasma, dependendo do 
potencial/corrente adotado. Neste processo, aceleram-se os íons Ar+ em direção ao alvo, os 
quais ao colidirem com o material alvo podem ejetar átomos (processo de sputtering) que, por 
sua vez, depositam-se nos substratos localizados no porta-substrato, a uma altura h = 160 mm 
acima das magnetrons. O campo magnético das magnetrons tem a função de confinar o plasma 
bem próximo da superfície dos alvos. Uma vez que os elétrons realizam trajetórias helicoidais, 
produzindo novas ionizações (magnetron sputtering), como se observa na Figura 3.4. Em 
virtude do confinamento do plasma, necessitam-se de baixas pressões de Ar (~ 2,0 mTorr) para 
a realização do processo de magnetron sputtering, favorecendo assim a produção de filmes bem 
estruturados e de baixa rugosidade. Adotou-se a pressão de trabalho de 2,0 mTorr para a 
preparação de todas as amostras desta Tese. 
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Para a deposição do Co, IrMn e Gd, utilizaram-se fontes DC; para o Ta, utilizou-se uma 
fonte RF. Como procedimento padrão, antes da deposição dos filmes, realizou-se um pré-
sputtering para limpar a superfície dos alvos, pois em virtude da troca constante de substratos, 
cria-se uma fina camada de óxido na superfície dos alvos. Além do processo de contaminação 
dos filmes, os óxidos na superfície diminuem a condutividade do material, alterando a taxa de 
deposição obtida pela balança de cristal de quartzo (componente usado para o controle e 
monitoramento da espessura durante a fabricação dos filmes – utilizou-se os valores de taxas 
calibrados previamente). No processo de pré-sputtering, liga-se uma dada fonte específica (a 
que se deseja limpar) e monitora-se a taxa de deposição na balança de cristal de quartzo. Essa 
taxa começa a variar até atingir um valor constante, indicativo da remoção da camada de óxido 
(em geral, após 5 minutos os alvos estão limpos). Repete-se este procedimento para os demais 
alvos antes da preparação dos filmes. 
 
Figura 3.4: Ilustração do processo da preparação de filmes finos por magnetron sputtering 
[122]. 
Pode-se controlar o processo de deposição manualmente ou por computador. Neste caso, 
determina-se previamente a taxa de deposição e, atribuem-se o tempo de deposição e a corrente, 
como parâmetros iniciais no software de controle. Pode-se ainda controlar outros parâmetros, 
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3.1.2 Pressão de Base (PB) e Pressão de Deposição (PD) 
A câmara de deposição tem uma bomba turbo-molecular de ultra-alto vácuo (do inglês, 
Ultra-High Vacuum - UHV) da marca Pfeiffer Vacuum modelo HiPace 700 com frequência de 
833 Hz e vazão 685 L/s, que se conecta a uma bomba mecânica (Adixen Série ACP,15). Esta 
por sua vez, é responsável pelo pré-vácuo. Em ótimas condições, a pressão de base na câmara 
principal é da ordem de 2.10-8 Torr. Gases contaminantes no interior da câmara podem vir a 
modificar as propriedades estruturais e magnéticas dos filmes depositados, dependendo do 
conjunto responsável pelo sistema de vácuo. Para análise e quantificação dos gases presentes 
na câmara principal, há acoplado na câmara principal um espectrômetro de massa (do inglês, 
Residual Gas Analiser - RGA) fabricado pela HORIBASTEC. Um dos problemas mais comuns 
quando se trata de vácuo, é a adsorção de gases, principalmente O2 nas paredes internas da 
câmara principal; para minimizar este problema, o Sputtering possui dois sistemas: (i) uma 
linha de injeção de Ar na câmara principal com a função de manter a atmosfera inerte mesmo 
com a câmara principal aberta e, (ii) uma fita térmica fabricada pela OMEGALUX, a qual 
aquece as paredes da câmara principal removendo gases adsorvidos. 
O sistema Sputtering possui ainda uma câmara secundária (loadlock) também com uma 
bomba turbo-molecular acoplada da marca Pfeiffer Vacuum modelo TMH071P com frequência 
de 1500 Hz e vazão 60 L/s (objetivando sempre UHV). A loadlock conecta-se à câmara 
principal (main chamber) através de uma válvula gaveta manual, que permite a troca do porta-
substrato, sem a necessidade de mudar significativamente a pressão residual da câmara 
principal durante a preparação de cada amostra. 
Após se inserir uma amostra na câmara principal, fecha-se a válvula gaveta e liga-se o 
RGA. Na Figura 3.5(a), apresenta-se, como exemplo, a evolução temporal, a partir de 200 s 
após se ligar o RGA, dos principais gases residuais no interior da câmara principal do sistema 
Sputtering. Observa-se que os gases residuais dominantes (CO2 e H2O) possuem pressões da 
ordem de 2.10-8 Torr após 1200 s. Na Figura 3.5(b), apresenta-se a mesma medida, porém a 
partir de 0 s, de uma perspectiva diferente. Neste caso, dividiram-se as pressões parciais dos 
gases por massa atômica. Em primeiro lugar, destaca-se uma queda abrupta da pressão residual 
de cada gás com o aumento do tempo (tipo exponencial). Em outras palavras, nos minutos 
iniciais (< 200 s), detecta-se que os principais gases residuais da atmosfera da câmara principal 
são: água (H2O), nitrogênio (N2), monóxido de carbono (CO), acetona (C3H6O) e dióxido de 
carbono (CO2). Com o aumento do tempo, os valores das pressões residuais destes gases ficam 
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bem baixos. Como este trabalho relata propriedades de metais, traçou-se uma linha de 
referência na posição do oxigênio (O2), a qual indica concentrações baixíssimas deste 
contaminante. Para tempos superiores a 400 s, vê-se que as concentrações parciais variam muito 
pouco. 
 
Figura 3.5: Evolução temporal da pressão de base medida pelo RGA (a) em função do tempo e 
(b) distribuída por massa atômica. As linhas contínuas são guias para os olhos. 
Como procedimento padrão de segurança e para se evitar ao máximo a contaminação 
por gases da atmosfera (O2, N2, CO, CO2, dentre outros) na câmara principal, durante a troca 
de amostras, sela-se a loadlock com a bomba turbo-molecular e aguarda-se um intervalo de 
tempo de 30 min; tempo este necessário para se atingir uma pressão de base na loadlock da 
ordem de 2.10-5 Torr. Dessa forma, pode-se garantir que a bomba turbo-molecular da câmara 
principal e a válvula gaveta que conecta as câmeras principal e secundária não se danifiquem 
por uma variação de pressão (ΔP) entre as duas câmaras. Com base nos resultados da Figura 
3.5, pode-se concluir que não há significantes contaminações das amostras por estes gases 
durante o processo de deposição. Realizou-se este processo de controle da atmosfera da câmara 
principal a cada 14 dias e os resultados indicaram poucas mudanças, exceto quando da 
troca/limpeza dos alvos/magnetrons (a estabilização da atmosfera demorava alguns dias). 
3.1.3 Substratos e Alvos 
Em todas as amostras se utilizou o substrato de Si monocristalino polido em uma de 
suas faces e orientado na direção [001]. A face polida utilizada para deposição possui uma 
camada de óxido natural (SiO2) menor que 5 nm, espessura 1 mm e diâmetro 100 mm [25]. 
Uma pequena região da borda do disco foi seccionada na sua fabricação e este corte indica a 
direção [110] do cristal de Si [Figura 3.6]. 
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Figura 3.6: Disco de substrato de Si<100>, com marca de orientação na direção [110]. 
Cortaram-se os substratos em tamanhos de aproximadamente 10 x 15 mm com um 
cortador de vidro com ponta de diamante. Realizaram-se dois procedimentos para a limpeza do 
substrato, ex-situ e in-situ: 
 ex-situ: Limpeza em agitador de ultrassom marca Unique, modelo USC-700 com 
frequência de 55 kHz por 10 minutos com (i) Detergente Merck (Extran); (ii) Acetona 
(Isofar), pureza ≥ 99,0%; Álcool Isopropílico (Dinâmica), pureza ≥ 99,5%; com o 
objetivo de remove-se gorduras do substrato. 
 in-situ: Procedimento de bias sputtering, injeta-se Ar na câmara principal, para se obter 
a pressão de trabalho de 2,0 mTorr. Liga-se a fonte RF de 50 W em potência máxima, 
e aplica-se um potencial negativo ao porta-substrato. Com isso, direciona-se o plasma 
(Ar+) para o substrato, removendo-se assim sua camada de óxido. 
Prepararam-se todas as amostras dos Grupos I (monocamadas de Co), III (bicamadas de 
Co/IrMn e IrMn/Gd) e IV (tricamadas de Co/IrMn/Gd) com o controle de temperatura 
desligado, por isso atribuiu-se à temperatura de deposição como a ambiente a estas amostras. 
A temperatura do filme pode aumentar devido ao grande número de átomos que transferem 
energia (momento) para o substrato, pelo próprio processo de deposição. No entanto, 
desconsiderou-se este aumento de temperatura. 
Para a pulverização catódica, utilizaram-se nesta tese alvos de 2 polegadas de diâmetro 
fabricados pela AJA. A Tabela 3.1 apresenta a pureza e a espessura de cada alvo. 
  
37 
Resultados Experimentais e Discussões 
Tabela 3.1: Pureza e espessura dos alvos de Ta, Co, IrMn e Gd. 
Material Pureza (%) Espessura (”) 
Ta 99,99 0,250 
Co 99,95 0,125 
IrMn 99,99 0,250 
Gd 99,9 0,250 
Para o caso do alvo de Co, espessura mais fina que os demais, utilizou-se um anel de 
alumínio para nivelamento na magnetron. Utilizou-se também uma malha de cobre entre o alvo 
e a magnetron para segurança e também para facilitar a troca do alvo. 
3.1.4 Preparação dos Filmes 
3.1.4.1 Monocamadas e Taxas de Deposição 
Inicialmente, tomou-se a taxa de deposição pela balança de cristal de quartzo acoplada 
à câmara principal do Sputtering (braço móvel/girante com cristal de quartzo que pode ser 
colocado próximo à posição da amostra). Prepararam-se filmes com aproximadamente 200 nm 
de espessura e, medindo-se o tempo de deposição com o cronômetro, determinou-se a taxa de 
deposição sobre o cristal rx
cr. Com os filmes preparados e curvas de reflectividade de raios-X 
(RRX), ajustam-se os RRX destes filmes pelo software Wingixa, que é produzido pela Phillips 
[123]. Então, no geral, realizaram-se os seguintes passos na determinação da espessura: 
1. Posicionou-se a balança de quartzo e ajustaram-se seus parâmetros para o filme, 
conforme a Tabela 3.2. 
2. Dividiu-se a espessura registrada na balança de cristal, pelo tempo da deposição. Com 
isso, obtém-se a taxa de deposição com base no valor do cristal, denominada rx
cr para x 
= Ta, Co, IrMn ou Gd, e o índice sobrescrito (cr) refere-se ao cristal. 
3.  Preparou-se uma monocamada com base no valor de rxcr para a espessura no filme. 
4. Realizou-se a medida de RRX nesta monocamada e obteve-se a espessura do filme. 
Com o mesmo tempo de deposição, encontrou-se a taxa de deposição com base na 
medida de RRX, denominada rx. 
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Tabela 3.2: Densidade e Z-Ratio (Razão entre a impedância acústica e do cristal de quartzo) 
dos elementos para a balança de cristal de quartzo. 
Elemento Densidade (g/cm3) Z-Ratio 
Ta 16,6 0,262 
Co 8,90 0,343 
IrMn 10,14 - 
Gd 7,89 0,670 
Como obteve-se rx pelo ajuste de uma curva experimental e rx
cr pela indicação na 
balança de cristal de quartzo, considerou-se o valor de rx mais aceitável, pois se trata de um 
resultado de retroalimentação (definiu-se o valor de rx após prévia do valor de rx
cr). Em resumo, 
obtiveram-se os seguintes valores [Tabela 3.3] após a calibração de cada alvo. Verificaram-se 
os valores de rx calibrados a cada dez filmes ou checando os valores de rx
cr ou determinando 
novos valores de rx, quando se substituía um alvo devido ao desgaste. 
Tabela 3.3: Parâmetros utilizados na deposição para cada elemento. Potência na fonte DC (RF); 
voltagem, corrente e taxas de deposições determinadas pelo cristal e pelos ajustes das curvas 
de refletividade. 
Elemento P (W) V (V) i (mA) rxcr (nm/s) rx (nm/s) 
Ta 99 272 364 0,02 0,03 
Co 120 389 308 0,08 0,09 
IrMn 75 359 208 0,07 0,08 
Gd 72 352 203 0,12 0,12 
Calibraram-se todas as taxas de deposição com base neste método de calibração. Outro 
fator que influencia no processo é a pressão de base, cujo valor manteve-se sempre inferior a 
5.10-8 Torr. 
3.1.4.2 Superestruturas dos Filmes Preparados 
Prepararam-se os filmes finos em forma de monocamadas magnéticas com adição da 
camada semente (buffer) e de cobertura ou proteção (capping), conforme apresentam-se na 
Figura 3.7(a) e (b) e, bicamadas magnéticas [Co/IrMn e IrMn/Gd], não exibidas, e tricamadas 
[Co/IrMn/Gd] mantendo-se a sequência de empilhamento da Figura 3.7(c). 
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Figura 3.7: Detalhamento do empilhamento das camadas. (a) Monocamadas de Co (Grupo I); 
(b) Monocamadas de Gd (Grupo II); Bicamadas de Co/IrMn e IrMn/Gd (não exibidas - Grupo 
III) e (c) Tricamadas de Co/IrMn/Gd (Grupo IV). 
3.1.4.3 Camadas Semente (Buffer) e de Cobertura (Capping) 
Adotou-se o metal Ta para ambas as camadas, semente e de cobertura, pois este 
elemento favorece um bom crescimento das camadas de metais 3d com estrutura do tipo cúbica 
de face centrada (fcc) como, por exemplo, o cobalto. Quando se deposita Ta sobre substrato de 
Si [001], a camada de Ta cresce com orientação [002] e estrutura tetragonal de base centrada 
[124] (do inglês, base centered tetragonal - bct). Trabalhos anteriores sugerem que uma camada 
de 10 nm de Ta como semente é suficiente para formar um bom terraço para preparação de 
filmes [67]. Além disto, uma cobertura de 5 nm deste material inibe a oxidação do filme 
metálico que se deseja produzir/estudar [48]. Em baixas temperaturas a interdifusão na interface 
Si/Ta é baixíssima [67]. Então, neste trabalho, depositaram-se as camadas semente e de 
cobertura sempre com espessuras de t = 10 e 5 nm, respectivamente, velocidade de rotação ω 
= 30 rpm e com o substrato mantido à temperatura ambiente. Como referência para estudar as 
propriedades magnéticas [medidas de magnetização em função do campo magnético M(H) e de 
FMR HR(ϕh)], fez-se uma seta (→) coincidente com a direção [110] do substrato de Si na 
superfície não polida, sem deposição, de todas as amostras. 
3.1.4.4 Filmes Produzidos 
O sistema Sputtering possui dois porta-substratos, diferenciados apenas pelo campo 
permanente presente (HD ≅ 220 Oe). Em concordância com resultados da literatura [30], 
bicamadas de Co/IrMn preparadas na condição sem e com HD, apresentam valores distintos 
para o campo HEB. Na Figura 3.8(a), apresenta-se a distribuição de intensidades do campo HD 
em função da posição central (C) na região onde as amostras são posicionadas. Na Figura 3.8(b), 
distribuiu-se limalha de ferro sobre o porta-substrato para visualização das linhas de campo, 
conforme se nota, estas se alinham com o campo HD em toda a região do porta-substrato. 
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Figura 3.8: (a) Variação do campo de deposição em relação à posição da amostra no porta-
substrato magnético. (b) Limalha de ferro no porta-substrato indicando homogeneidade do 
camo aplicado. 
Um efeito adicional decorrente da presença do porta-substrato magnético é a 
deformação do plasma durante a deposição para determinados elementos. Pela Figura 3.8(a), 
vê-se que o polo norte do campo magnético se encontra em A’, enquanto o polo sul em A. Desta 
forma, as linhas de campo entram pelo polo sul e saem pelo polo norte, e, portanto, o plasma é 
atraído pelo polo sul do porta-substrato magnético criando uma deformação observada pelo 
surgimento de uma coluna de plasma [Figura 3.9(a) → (f)]. 
  
   
Figura 3.9: Deformação do plasma durante a deposição de Co utilizando o porta-substrato 
magnético. Rotação do porta-substrato de (a) → (f). 
(a) (b) (c) 
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Prepararam-se todas as amostras conforme o esquema da Figura 3.10, no qual se alinhou 
a direção [110] do substrato de Si. 
 Filmes de Co (Grupo I) 
Objetivando controlar a anisotropia magnética dos filmes de Co, variaram-se o ângulo 
α (entre a normal ao plano da amostra e o vapor de átomos da magnetron), a velocidade de 
rotação da amostra e o campo magnético aplicado no processo de deposição. Adotaram-se três 
velocidades de rotação durante deposição dos filmes de Co, que são: ω = 0, 30 e 40 rpm e duas 
posições de deposição A (α = 22°) e C (α = 32°), conforme Figura 3.10. Agruparam-se todas as 
amostras com o mesmo ω em um único processo. Adicionalmente, produziram-se amostras de 
Co na presença de um campo HD no plano do porta-substrato magnético [Figura 3.8] nas 
posições A e C com velocidade de rotação ω = 30 rpm. Adotou-se esta velocidade com intuito 
de minimizar o efeito da deformação do plasma. 
 
Figura 3.10: Esquema de posicionamento das amostras no porta-substrato. 
Alameda et al. [62] verificaram que obtém-se o valor máximo de anisotropia magnética 
induzida por deposição oblíqua para a inclinação α = 55°. Buscando esta condição adaptou-se 
um suporte (preparado no Lemag) no porta-substrato, conforme disposto na Figura 3.11 
(desenvolveu-se este suporte para que o mesmo adequasse a câmara loadlock e facilitasse sua 
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Figura 3.11: Porta-Substrato para preparação das amostras com α = 55° (a) Vista Lateral e (b) 
Vista Frontal, e (c) Base de apoio para inserção e remoção do porta-substrato da câmara 
principal. 
 Filmes de Gd (Grupo II) 
Prepararam-se sempre os filmes de Gd na posição C e com velocidade de rotação ω = 
30 rpm (minimizando o efeito de anisotropia por forma). Escolheram-se duas espessuras, tGd = 
10 e 20 nm, e duas temperaturas do porta-substrato, TS = 300 e 763 K para a preparação dos 
filmes. Escolheram-se estas espessuras, pois estabilizou-se a fase hcp do Gd para 20 nm quando 
TS = 300 K e a fase fcc para espessura de 10 nm, quando TS = 763 K. 
 Bicamadas de Co/IrMn e IrMn/Gd 
Produziram-se filmes de Co/IrMn nas posições A, C e A’ do porta-substrato com ω = 30 
rpm nas situações sem e com HD. Produziram-se os filmes de IrMn/Gd na posição C do porta-
substrato com ω = 30 rpm e HD = 0. 
 Tricamadas de Co/IrMn/Gd 
Produziram-se filmes de Co/IrMn/Gd nas posições A, C e A’ do porta-substrato com ω 
= 30 rpm e com HD. 
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das propriedades estruturais e magnéticas. 
Tabela 3.4: Parâmetros de deposição das amostras investigadas. 
Grupo Filme (nm) HD (Oe) TS (K) ω (rpm) α (°) 
Posição 
Amostra 
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IrMn (15) / Gd (20) 32 C 
IV 
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3.2 Caracterização Estrutural das Camadas 
Caracterizaram-se as amostras ex-situ, em temperatura ambiente. Para isto, utilizaram-
se as seguintes técnicas: 
 Difração de Raios–X (DRX) convencional: determinação da estrutura cristalina, do 
tamanho de grão e da textura cristalográfica das camadas [122]; 
 Microscopia de Força Atômica (AFM): estudo da morfologia de superfície das camadas, 
rugosidades, direção de crescimento dos grãos [125]. 
3.2.1 Difratograma de Raios–X 
Realizaram-se todas as medidas de DRX no Lemag/Ufes com um difratômetro Rigaku, 
modelo Ultima IV [Figura 3.12]. Usou-se a radiação Kα médio do Cu (λ = 0,15418 nm) 
produzida por tubo de Cu operando com potência de 1,2 kW (30 mA e 40 kV). Utilizou-se a 
geometria Bragg-Brentano para obtenção dos DRX (ou RRX). Nesta geometria, o tubo e o 
detector estão na configuração θ – 2θ acoplado (o tubo se move de um ângulo θ e o detector de 
um ângulo 2θ), conforme se apresenta na Figura 3.12. 
 
Figura 3.12: Difratômetro de raios–X, modelo Ultima IV fabricado pela Rigaku instalado nas 
dependências do Lemag. 
Em primeiro lugar, cabe dizer que se usou um filtro de Ni (cortar a radiação Kβ que pode 
atingir o detector) para produzir na amostra apenas a radiação Kα médio do Cu. Para as medidas 
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de calibração pela técnica de Reflectividade de Raios-X (RRX), utilizou-se o ângulo 2θ 
variando no intervalo 0,4 ≤ 2θ ≤ 8,0° com passo de 0,01° e para as medidas de DRX 
convencional 24 ≤ 2θ ≤ 55°, com passo de 0,02°. Em ambas as medidas, escolheu-se o tempo 
de contagem de 2,0 s/ponto. 
Pela Lei de Bragg, Eq. (2.1), na qual h, k e l representam os índices de Miller, para a 
primeira ordem de difração (n = 1), tem-se que, para cada plano cristalino (h k l) no qual 
2dhklsenθhkl for um múltiplo inteiro do comprimento de onda, ocorre um pico no DRX em 
virtude da interferência construtiva entre os sinais da fonte e refletido. Informações mais 
detalhadas sobre a técnica de DRX encontram-se publicadas na literatura [126]. 
 2 senhkl hkln d    (2.1) 
Para estruturas cúbicas, o parâmetro de rede (a) e dhkl se relacionam pela Eq. (2.2), 





















Filmes finos depositados pela técnica de magnetron sputtering tendem a ser 
policristalinos no plano, mas podem ser fortemente texturizados na direção perpendicular ao 
plano do filme. Desta forma, a espessura do filme (t) deve ser da ordem do tamanho do grão 








   (2.4) 
onde θB é o ângulo do pico difratado em θ, λ é o comprimento de onda da radiação da fonte de 
raios-X, K é uma constante relacionada a forma do grão, sendo que, para filmes finos e grãos 
cilíndricos, K = 0,9 e w é a largura do pico à meia altura, a qual foi corrigida de acordo com os 
parâmetros experimentais do equipamento, Eq.(2.5). 
 0,253 0,002.(2 )expw     (2.5) 
Observa-se na Eq.(2.4) que existe uma relação inversa entre o tamanho do grão e a 
largura do pico a meia altura. Este parâmetro pode fornecer ainda um bom indicativo da textura 
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da camada depositada (monocristalina ou não perpendicular ao plano do filme). 
3.2.2 Microscopia de Força Atômica (AFM) 
Realizaram-se todas as medidas com o AFM em um modelo SPM-9600, fabricado pela 
empresa japonesa Shimadzu [Figura 3.13] e instalado no Lemag/Ufes. Realizaram-se, com o 
software SPM Manager 3.03, as análises de rugosidade e tamanho de grão das amostras dos 
filmes finos de Co. Para a realização deste procedimento, preparou-se um conjunto de amostras 
sem a camada de proteção para evitar a blindagem dos resultados. Deste modo, para evitar ao 
máximo o efeito da oxidação da camada magnética, preparou-se a amostra e mediu-se 
imediatamente após a preparação da mesma no AFM no modo de força constante. Assim, 
detectou-se claramente a morfologia de superfície dos grãos crescidos nestas amostras sem risco 
de danificar a ponta do AFM. 
 
Figura 3.13: Microscópio de Força Atômica instalado nas dependências do Lemag. 
3.3 Caracterização Magnética das Camadas 
Utilizaram-se as seguintes técnicas para a análise das propriedades magnéticas: 
 Magnetometria DC e AC: medidas de magnetização em função do campo 
[M(H)] e/ou da temperatura [M(T)] para obter as propriedades magnéticas dos 
filmes [o campo coercivo (HC), a magnetização de saturação (MS) e a 
magnetização remanente (MR)]; 
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 Ressonância Ferromagnética, para quantificar os campos de anisotropias 
magnéticas e os mecanismos de relaxação da magnetização. 
3.3.1 Magnetômetro de Amostra Vibrante (VSM) 
O PPMS (do inglês, Physical Properties Measurement System - Figura 3.14) possui 
vários módulos de medidas a disposição do usuário (calor específico, resistividade elétrica AC, 
M(H) no intervalo de –70 ≤ H ≤ 70 kOe e/ou M(T) no intervalo de 1,8 ≤ T ≤ 1000 K). Para as 
medidas magnéticas há duas opções: o módulo ACMS (AC/DC Magnetometry System) e o 
VSM (Vibrating Sample Magnetometer). Ambos os módulos operam usando a Lei da Indução 
de Faraday, que sugere a presença de uma força eletromotriz nos terminais de uma bobina 
quando há uma variação de fluxo magnético na mesma. Ajusta-se a variação do fluxo magnético 
pela remoção da amostra na região da bobina sensora quando a amostra já possui uma 
magnetização definida pelo campo magnético DC externo criado pela bobina supercondutora 
do PPMS (máximo 70 kOe = 7 T). Neste trabalho, utilizou-se o módulo do VSM, com (300-
1000 K) e sem (1,8-400 K) o forno acoplado. Na sequência, fornece-se uma descrição mais 
detalhada dos processos de medidas utilizados. 
  
Figura 3.14: Sistema PPMS instalado no Lemag e módulo do VSM instalado. 
Para a caracterização magnética utilizaram-se medidas de M(H) e M(T) nos processos: 
 Zero Field Cooling (ZFC) 
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 Field Cooling (FC) 
 Field Heating (FH) 
e medidas de suscetibilidade magnética AC [χ(T,f)] para diferentes frequências e campos 
magnéticos DC aplicados. Encontra-se facilmente na literatura [67] uma descrição detalhada 
sobre os processos ZFC, FC e FH. 
Nas amostras dos Grupos I (Filmes finos de Co), III (bicamadas de Co/IrMn e IrMn/Gd) 
e IV (tricamadas de Co/IrMn/Gd), usou-se o módulo VSM e obtiveram-se os laços de histerese 
nas temperaturas de T = 10, 60 e 300 K com o campo magnético variando no intervalo de -10 
≤ H ≤ 10 kOe (este intervalo de campo garantiu a saturação dos momentos magnéticos). 
Nas amostras do Grupo II (Filmes finos de Gd) usaram-se os módulos VSM (laços de 
histerese em várias temperaturas desde 10 até 700 K, curvas de magnetização em função da 
temperatura com campo magnético aplicado HDC = 500 Oe no intervalo de 10 até 700 K) e 
ACMS (medidas de suscetibilidade magnética no intervalo de 10 até 350 K, nas frequências de 
1 e 10 kHz para HAC = 10 Oe e campos magnéticos aplicados HDC de 50 e 500 Oe). 
3.3.2 Ressonância Ferromagnética (FMR) 
Os conceitos teóricos da técnica de FMR começaram a ser desenvolvidos no início do 
século XX [127]. Zavoisky [128] e Griffiths [129] observaram independentemente linhas de 
absorção para Ni, Fe e Co. Landau e Lifshitz [130] descreveram a teoria que posteriormente 
Kittel [131], [132] modificou e generalizou. Após, estudou-se o fenômeno de FMR para 
diferentes frequências e geometrias, o que aumentou significativamente a quantidade de 
trabalhos e o poder da técnica na caracterização magnética dos materiais. Neste ponto, a técnica 
de FMR pode ser considerada como bem estabelecida e proporciona uma base teórica 
fundamentada para a interpretação dos espectros [133]. 
Em um experimento típico de FMR, aplica-se um campo magnético externo à amostra 
até a saturação da magnetização (spins em fase = modo uniforme). Este campo magnético faz 
com que estes spins possuam uma frequência de precessão (ω0), que depende da sua magnitude. 
Acopla-se o sistema (cavidade/micro-ondas/amostra) e busca-se a ressonância ferromagnética 
pela variação do campo magnético externo aplicado à amostra. Quando a intensidade do campo 
magnético é tal que a frequência de precessão da magnetização é igual à frequência da radiação 
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de micro-ondas (fonte externa de radiação com frequência fixa ω), quebra-se o acoplamento do 
sistema (cavidade/micro-ondas/amostra) e a amostra entra em ressonância ferromagnética, 
absorvendo parcialmente a radiação de micro-ondas. Desta forma, detecta-se a variação de 
intensidade da radiação refletida pela cavidade. 
Na Figura 3.15, esquematizou-se o espectrômetro de FMR utilizado neste trabalho 
(sistema do Laboratório de Ressonância Paramagnética DF/UFMG). Ele se constitui de uma 
fonte Klystron fabricada pela Varian com potência de 500 mW e intervalo de frequência 8,8 ≤ 
ω ≤ 10 GHz (banda-X). Por sua vez, direciona-se a radiação pelas guias de onda, onde esta 
passa por atenuadores, antes de incidir sobre a amostra, e amplificadores, após a incidência para 
intensificar o sinal refletido/detectado. No experimento, tomou-se o cuidado de se manter a 
intensidade da radiação baixa para evitar danos à amostra pela incidência de alta radiação 
(aquecimento e mudanças das propriedades magnéticas). 
A cavidade, também fabricada pela Varian, constitui-se por uma peça metálica, oca e 
retangular produzida com o intuito de formar uma onda estacionária de micro-ondas em seu 
interior, de modo que se acopla o sistema para que a radiação refletida seja a mínima possível. 
Um campo magnético oscilante, com ω ~ RF, atua sobre a amostra, perpendicular ao campo 
magnético estático, gerado por um eletroímã, alimentado por uma fonte de corrente (campo 
Hmax ≅ 8 kOe). No caso de ressonância, ω  ω0, quebra-se o acoplamento devido à absorção de 
radiação pela amostra reduzindo a reflexão de micro-ondas pela cavidade. Dois diodos de 
micro-ondas, operando na região linear de sua curva característica, detectam e retificam esse 
sinal. 
Em particular, gerou-se um sinal com frequência de 100 kHz pelas bobinas de 
modulação na direção do campo magnético aplicado. Ajustou-se o lock-in para detecção de 
sinais de tensão na frequência modulada. Utilizou-se ainda uma unidade de controle automático 
de frequência (CAF), acoplada a um diodo de detecção para evitar alterações na frequência da 
radiação gerada. Um circulador instalado antes da cavidade separa parte da radiação para um 
sistema adicional de detecção, diodo/lock-in, com frequência de modulação de 8 kHz. Mantém-
se esta tensão fixa durante toda a medida e, deste modo, mantém-se a radiação no Klystron 
constante. Uma função adicional do circulador é permitir que a radiação circule em apenas um 
sentido, assim a radiação refletida não retorna à sua fonte [134]. O equipamento permite ainda 
medidas em baixas temperaturas (4 ≤ T ≤ 300 K) por meio de um criostato de fluxo de Hélio, 
produzido pela Oxford (não se realizaram medidas de FMR em função da temperatura neste 
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trabalho). 
 
Figura 3.15: Diagrama de blocos do espectrômetro de FMR [125]. 
Na Figura 3.16, apresenta-se uma curva característica de ressonância ferromagnética 
(Lorentziana) para a absorção de micro-ondas em função do campo magnético DC (linha em 
preto). A quantidade de radiação refletida pela cavidade precisa ser amplificada por ser muito 
pequena. Por isso, em experimentos típicos de FMR utiliza-se um campo magnético de 
modulação paralelo ao campo estático, e com auxílio do lock-in, detecta-se somente o sinal 
proporcional à frequência de modulação, que possui o formato da derivada da Lorentziana 
(linha em vermelho). Determinam-se destas curvas o campo de ressonância (linha em azul - 
HR) e a largura de linha (separação entre as linhas em magenta - ΔH). 
No caso de filmes finos e sistemas que possuem anisotropia magnetocristalina, uma 
única curva de intensidade em função do campo magnético não traz informação suficiente para 
uma análise detalhada das propriedades magnéticas. Para obtenção destas propriedades, deve-
se variar o campo magnético (i) no plano do filme (variação do ângulo azimutal ϕh); ou (ii) 
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Figura 3.16: Gráfico da curva característica de uma linha de absorção Lorentziana de um 
espectro de FMR de um ferromagneto típico. Curva de absorção (em preto); derivada da curva 
de absorção (em vermelho). 
Em todas as amostras dos Grupos I, III e IV, obtiveram-se as curvas de intensidade 
versus campo magnético na temperatura ambiente (T = 300 K) com o campo magnético 
variando no intervalo 0 ≤ H ≤ 8 kOe (campos que garantem a saturação dos momentos 
magnéticos dos filmes). Obtiveram-se cada uma das curvas destes grupos com o campo 
magnético no plano do filme começando do 0° (referente à direção do Si [110]) e completando 
o ciclo até 360°, com passo de 10° entre as medidas, conforme esquema na Figura 3.17. 
 
Figura 3.17: Ilustração indicando rotação da amostra (ϕh) em relação ao campo magnético 
estático H0 com passos de 10°. 
3.3.2.1 Dependência angular de HR e ΔHR  
A Figura 3.18 apresenta o sistema de coordenadas esférico utilizado para escrever as 
equações de HR. Realizaram-se então medidas de FMR nos filmes dos Grupos I, III e IV com o 
campo DC aplicado no plano do filme, partindo da marca previamente definida no substrato de 
Si. Desta forma, obtiveram-se vários espectros de FMR e construíram-se as curvas da 
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dependência angular de HR e ΔHR dos espectros. Ajustaram-se as curvas da dependência 
angular de HR considerando três campos de anisotropia: o cúbico (HKC), o uniaxial (HKU) e o de 
exchange bias (HEB), sendo que este último termo não se aplica para os filmes do Grupo I 
(monocamadas de Co), pois este fenômeno é característico do contato atômico na interface 
entre um material antiferromagnético e ferromagnético [26]–[28]. 
 
Figura 3.18: Sistema de coordenadas esférico indicando direções de M e H em função dos 
ângulos polar e azimutal. 
A Eq. (2.6) refere-se a dependência angular do campo de ressonância considerando 
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onde ηC e ηU representam, respectivamente, os ângulos do eixo fácil dos campos de anisotropias 
HKC (campo efetivo de anisotropia magnetocristalina cúbica) e HKU (campo efetivo de 
anisotropia uniaxial) com a direção de referência do Si [110]. 
Já para as bicamadas e tricamadas (Grupos III e IV), faz-se necessário incluir, na energia 
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total magnética, a contribuição da anisotropia devido ao efeito de EB. Desta forma, reescreve-









sen ( ) 4( / )




KU U h AR h
H H H M H
H M H H H
   
   

     

       
  (2.8) 
onde H1
ef e H2





cos cos( ) sen ( )
( / ) cos cos( )
cos cos( )





















  (2.9) 
onde, HEB é o campo efetivo de EB; β é o ângulo entre HEB e a direção de referência do Si[110]; 
HAR é o campo de anisotropia rotatória, responsável por deslocar a curva de HR para baixo [136]. 
Em outras palavras, HAR relaciona-se com grãos na interface FM/AF que se orientam com o 
campo magnético externo, resultando em um efeito equivalente a um aumento no valor de M 
do sistema. Para gerar o gráfico da curva de HR(ϕh) pela Eq.(2.8), despreza-se a contribuição de 
HKC frente aos campos HKU e HEB nos casos das bicamadas e tricamadas (o valor de HKC está 
contido na incerteza de HKU e HEB). 
Na Figura 3.19, apresentam-se os gráficos da dependência angular dos campos de 
anisotropia para um filme com simetria puramente cúbica [Figura 3.19(a)] e puramente uniaxial 
[Figura 3.19(b)], descritos pela Eq. (2.6). Na Figura 3.19(c), apresenta-se gráfico do 
comportamento de HR de um filme contendo somente a contribuição do campo HEB no qual 
definiu-se a direção de fácil magnetização β = 0°. Adotou-se para este cálculo o campo de 
anisotropia devido às paredes de domínio [137] como HW = 900 Oe, uma vez que, em nossos 
filmes, o campo magnético efetivo de formação de parede de domínio é muito intenso, ou seja, 
HW ≫ HEB. Escolheram-se estes parâmetros de forma a familiarizar o leitor com o 
comportamento experimental característico de filmes com simetria cúbica ou C4 [Figura 
3.19(a)], a simetria uniaxial ou C2 [Figura 3.19(b)] e a anisotropia unidirecional ou EB que 
apresenta forma de “sino” para HR(ϕh) [Figura 3.19(c)]. 
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Figura 3.19: Dependência angular de HR [HR(ϕh)] para as anisotropias (a) cúbica, (b) uniaxial e 
(c) de EB; com H = 30 Oe e defasadas entre si. 
Individualmente, com a direção de fácil magnetização ao longo da direção [110] do 
substrato de Si, destacam-se os seguintes aspectos das curvas de HR(ϕh) de cada uma das 
anisotropias: 
 Cúbica: Curva de HR(ϕh) contendo 4 máximos, separados de 90° [Figura 3.19(a)]; 
 Uniaxial: Curva de HR(ϕh) contendo 2 máximos defasados de 180° [Figura 3.19(b)]; 
 de EB: Curva de HR(ϕh) contendo somente um máximo [Figura 3.19(c)]. 
Outra informação adicional que se obtém de medidas de FMR, refere-se à largura de 
linha (ΔH) dos espectros, relacionada com o tempo de relaxação da magnetização e com os 
defeitos criados nos filmes. ΔHR possui duas contribuições: intrínseca e extrínseca, ou seja, ΔHR 
= ΔHI + ΔHE, onde ΔHI corresponde ao amortecimento de Gilbert e ΔHE = ΔH2m + ΔHInoh 
corresponde ao amortecimento referente aos defeitos e não uniformidades no filme, como 
flutuações dos campos HK e dos respectivos ângulos [134]. Em geral, o efeito da mosaicidade 
ocorre devido à deposição de material nas laterais do substrato. Entretanto, para a realização 
das medidas de FMR, cortaram-se todas as amostras de filmes finos de Co para eliminar esta 
flutuação. Desta forma, pode-se descartar a variação de ΔH devido à mosaicidade. Na sequência 
fez-se uma breve discussão dos principais mecanismos da largura de linha: 
 Gilbert (intrínseco = transferência da energia das micro-ondas diretamente para a rede 
cristalina por meio da interação da magnetização com excitações elementares), Eq.(2.10) 
[138]: este é um termo proporcional a frequência (ω) da radiação de micro-ondas e como 
ω = constante, tem-se que ΔHGilbert é constante. Na Figura 3.20(a), apresenta-se o 
comportamento angular de ΔHGilbert.  
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onde αG = G/γM é o parâmetro de amortecimento de Gilbert, γ é o fator giromagnético (γ = 
g.μB/ℏ) e G é uma constante, e relaciona-se com a suscetibilidade dos elétrons de condução e 
ao tempo de spin-flip [139], de acordo com a relação G = χ/tsf. 
 2 Magnons 4-fold (extrínseco = perde-se a energia do modo uniforme por causa dos 
defeitos, impurezas, superfícies e interfaces no filme), Eq. (2.11) [138]: Esta contribuição 
se relaciona a presença de defeitos aleatórios de lados a e c na superfície do filme. Na 
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onde WX e WY relacionam-se com os campos de anisotropia presentes no filme e gX e gY são 
funções dos lados dos defeitos (a e c) [138]. 
 2 Magnons 2-fold (extrínseco), Eq. (2.12) [138]: esta contribuição se relaciona com a 
interação dipolar entre grãos alinhados paralelamente entre si [Figura 4.5]. Na Figura 
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Figura 3.20: Dependência angular de ΔHR para as larguras de linha (a) Gilbert, (b) 2 magnons 
(2m) com simetria four-fold (4f) e (c) 2 magnons com simetria two-fold (2f); 
Desta forma, pode-se expressar a contribuição total para a largura de linha como a soma 
das contribuições individuais, Eq.(2.13). 
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4 RESULTADOS EXPERIMENTAIS E 
DISCUSSÕES 
Discutem-se, neste capítulo, os resultados para as amostras dos Grupos I, II, III e IV. 
Para referência futura, utilizou-se uma notação simplificada para nomear as amostras: conforme 
segue: 
Grupos I, III e IV: MagXω30 refere-se à amostra com camada magnética Mag = Co, 
Co/IrMn, IrMn/Gd, Co/IrMn/Gd e X = A, C, A’, com velocidade angular ω = 30 rpm, ângulo 
de deposição, medido em relação a normal, referente à posição X no porta-substrato [Figura 
3.10]. Prepararam-se todas as amostras do Grupo I com espessura tCo = 10 nm e para as amostras 
dos Grupos III e IV, escolheram-se as espessuras tMag = 10, 15, 20 nm, respectivamente para 
Co, IrMn e Gd com o substrato à temperatura ambiente, TS = 300 K. 
Grupo II: Gdt10T300 refere-se à amostra preparada com espessura tGd = 10 nm e 
temperatura do substrato TS = 300 K. Prepararam-se todas as amostras do Grupo II com 
velocidade angular ω = 30 rpm e ângulo de deposição α = 32°, referente à posição C do porta-
substrato. 
4.1 Camada semente (buffer) de Ta 
Nesta seção, apresentam-se os resultados para dois filmes simples de Ta depositados 
sobre Si[001], com espessuras tTa = 10 e 20 nm e que se nomearam respectivamente por Ta(10) 
e Ta(20). Usaram-se estes filmes para caracterização de suas propriedades estruturais e 
magnéticas, já que se escolheu o sistema (Si/Ta) para crescimento dos filmes magnéticos 
investigados. A camada semente de Ta favorece uma superfície com baixa rugosidade e o 
crescimento de filmes de Co e Gd com fases cúbicas de faces centradas (fcc). 
Na Figura 4.1(a), apresenta-se o difratograma de raios-X (DRX) da amostra Ta(20) 
preparada com base nos valores da Tabela 3.3 [o filme Ta(10) não apresentou picos de Bragg 
no DRX]. A posição angular 2θ = 33,44° [124] para o filme Ta(20) é um indicativo da fase bct 
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do Ta (β-Ta), com parâmetros de rede a = 1,021 nm e c = 0,532 nm, Figura 4.1(b). 
 
Figura 4.1: (a) Difratograma de raios-X para um filme simples de Ta com 20 nm de espessura 
depositado sobre substrato de Si. (b) Estrutura cristalina bct e parâmetros de rede do Ta. 
Corrigiu-se a largura do pico à meia altura, essencial para o cálculo do tamanho de grão 
perpendicular à superfície, subtraindo-se a Eq. (2.5) do valor ajustado para a largura a meia 
altura, resultando em w = (0,337 ± 0,004)°. Deste modo, pela Eq. (2.4), obtém-se um tamanho 
de grão L = (22 ± 2) nm, coerente com a espessura calculada pela taxa de deposição. Além 
disso, nota-se a presença de um único pico de difração, o que indica que o filme de Ta está 
texturizado na direção perpendicular ao plano, pois não aparecem outros picos referentes ao 
filme, somente ao substrato. A ausência de picos de difração para o filme Ta(10) poderia sugerir 
a formação de fase amorfa para esta espessura, entretanto, como o filme Ta(20) apresenta o 
pico e seu tamanho de grão é da ordem da espessura do filme, pode-se assumir que o Ta é 
cristalino também no filme Ta(10). 
Na Figura 4.2, apresenta-se uma curva de M(H) para a amostra Ta(10). Pode-se entender 
o comportamento da magnetização com base na sobreposição de dois sinais: 
(i) Sinal diamagnético do substrato de Si, dominante para H > 2 kOe; 
(ii) Sinal paramagnético do Ta, dominante na região de campo nulo. 
Tomando-se a região linear (H > 2 kOe) da curva M(H) em preto e ajustando-se a 
inclinação, determina-se a suscetibilidade magnética do Si [χSi(exp) = -3,9 μemu/Oe.cm3], cujo 




Resultados Experimentais e Discussões 
μemu/Oe.cm3. A diferença percentual de Δχ% = 5% entre os valores da susceptibilidade, sugere 
a alta qualidade dos substratos utilizados neste trabalho (todos pertencentes ao mesmo lote e 
fornecidos pela empresa AJA [25]). Adicionalmente, constata-se que o sinal do substrato é 
relativamente baixo, podendo ser desconsiderado quando comparado com sinais magnéticos 
como no caso da amostra Gdt10T763, que se discutirá adiante. Todas as curvas M(H) passaram 
por um tratamento de dados. Neste procedimento, removeu-se a parte diamagnética referente 
ao substrato para melhor visualização do comportamento da magnetização máxima (Mmax). 
 
Figura 4.2: Curva de M(H) para uma amostra de Si/Ta(10) [preto]. Por comparação, apresenta-
se o resultado de magnetização do filme Gdt10T763. 
4.2 Filmes de Co (Grupo I) 
Na Figura 4.3, apresentam-se três DRX das amostras CoCω0, CoCω30 e CoCω40 
preparadas na posição central do porta-substrato, com diferentes velocidades de rotação do 
porta-substrato. Observa-se que, independente da velocidade de rotação, todos os filmes 
encontram-se na fase β-Co (estrutura cristalina fcc) e texturizados na direção (111). Obteve-se 
o mesmo comportamento para os DRX das amostras CoAω0, CoAω30 e CoAω40. Utilizou-se 
a fórmula de Scherrer [Eq. (2.4)] com a largura a meia altura corrigida [Eq. (2.5)] para 
determinar o tamanho de grão do Co (LCo) na direção perpendicular ao plano do filme. 
Verificou-se por meio deste procedimento a coerência com a espessura calibrada na deposição, 
obtendo-se assim LCo ~ 10 nm. 
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Figura 4.3: Difratograma de raios-X das amostras de Co preparadas na posição central do porta-
substrato para diferentes velocidades de deposição. As linhas contínuas representam ajustes 
Como citado anteriormente, para o AFM preparou-se um novo conjunto de amostras 
sem a camada de proteção de Ta. Buscou-se reduzir, ao máximo, o efeito da oxidação da 
amostra realizando-se todas as medidas de AFM com o término do preparo da amostra. Para 
esta análise, utilizaram-se 3 amostras que são: CoCω0(α = 55°); CoCω0(α = 32°); CoCω40(α 
= 32°); preparadas, respectivamente, nas situações de máxima anisotropia do Co (sem rotação 
e com inclinação α = 55° [62]) e no centro do porta-substrato parada (ω = 0 rpm) e com 
velocidade máxima de rotação (ω = 40 rpm). 
Na Figura 4.4, apresentam-se imagens de AFM das duas amostras preparadas 
respectivamente em repouso (ω = 0 rpm) e com a maior velocidade de rotação do equipamento 
(ω = 40 rpm). Na Figura 4.4(a), nota-se claramente os grãos alongados, considerando-se ainda 
que a marca de referência do substrato de Si[110] está alinhada com o vapor de deposição, 
verifica-se que o ângulo entre o vapor de deposição e a direção de alongamento dos grãos é de 
90°, comportamento este coerente com o efeito de self-shadowing dominante em deposições 
realizadas em condições similares [140]. Já na imagem da Figura 4.4(b) evidencia-se o efeito 
de ω na morfologia dos grãos, que não apresentam padrões de alinhamento uniaxial, como no 
caso anterior, também coerente com as condições de deposição, ou seja, a rotação durante a 
deposição uniformiza o crescimento. 
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Figura 4.4: Imagem de microscopia de força atômica para as amostras (a) CoCω0 e (b) 
CoCω40. 
Para compreender melhor as propriedades da superfície do filme, realizaram-se análises 
de perfil dos filmes e rugosidades na superfície. Na Figura 4.5, traçaram-se as linhas (A-B e C-
D) para análise de perfil nas amostras CoCω0(α = 32°) e CoCω0(α = 55°), respectivamente, 
revelando os resultados de variação da rugosidade ilustrados nas Figuras 4.5(c) e (d). Pelo perfil 
da amostra CoCω0(α = 32°) na linha A-B, perpendicular ao crescimento do grão, notam-se 
grãos pouco espaçados entre si e de larguras da ordem de 30 nm. Já ao longo da linha C-D 
(paralelo ao crescimento do grão), observa-se uma uniformidade na altura do grão com valor 
médio em torno de 0,40 nm. Já para a amostra CoCω0(α = 55°) na linha A-B, observam-se 
grãos bem definidos com largura de aproximadamente 21 nm e separados por vales (efeito de 
sombra) de 11 nm de largura. Ao longo da linha C-D, observa-se a altura variando pouco em 
relação ao tamanho do grão tomado nesta análise. De acordo com estes resultados, pode-se 
inferir que o campo de anisotropia uniaxial é maior no filme CoCω0(α = 55°), quando 
comparado com o do filme CoCω0(α = 32°); corroborando resultados reportados na literatura 
[62]. No caso da amostra CoCω40(α = 32°), Figura 4.4(b), nota-se que os grãos não se 
organizaram no mesmo padrão da amostra CoCω0(α = 32°). Entretanto, a região da análise de 
AFM é pequena em comparação a toda a superfície do filme. Deste modo, pode haver uma 
direção de anisotropia uniaxial não nula nestas amostras depositadas com velocidade de 
rotação. 
Conforme visto no procedimento de preparação dos filmes, o sistema Sputtering 
apresenta uma inclinação natural de 32° das magnetrons em relação à posição central do porta-
substrato. Para aumentar a eficiência do efeito de self-shadowing e, por consequência, o campo 
de anisotropia uniaxial HKU no Co, modificou-se a geometria do porta-substrato relativo ao 




Resultados Experimentais e Discussões 
55°, conforme observado por Alameda et al. [62]. Ainda com base na Figura 4.5, analisaram-
se determinadas regiões e a área total da imagem de AFM, com estes valores, organizou-se a 
Tabela 4.1 com os parâmetros das análises. Para mais detalhes sobre o significado das 
rugosidades consultar o Apêndice A. 
 
Figura 4.5: Imagem de microscopia de força atômica e análise de perfil para as amostras (a,c) 
CoCω0(α = 32°) e (b,d) CoCω0(α = 55°) nas regiões indicadas pelas retas A-B e C-D. 
Tabela 4.1: Parâmetros (Ra, Rq, Rz e Rzjis) determinados pela análise das imagens de AFM das 
amostras CoCω0(α = 32 e 55°). Mais detalhes sobre Ra, Rq, Rz e Rzjis no Apêndice A. 
Amostra Região Ra (nm) Rq (nm) Rz (nm) Rzjis (nm) 
CoCω0 
(α = 32°) 
A 0,34 0,41 1,89 0,87 
B 0,72 0,83 2,43 1,09 
Total 0,35 0,44 2,59 1,26 
CoCω0 
(α = 55°) 
A 0,30 0,40 2,72 1,19 
B 0,45 0,57 5,42 1,89 
Total 0,36 0,47 5,37 2,55 
Comparando-se os resultados para Ra e Rq na área total, verifica-se que estes são 
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para Rz e Rzjis, estes são aproximadamente 2 vezes maiores para a amostra CoCω0(α = 55°) em 
comparação à CoCω0(α = 32°), sugerindo uma rugosidade localizada maior na amostra 
CoCω0(α = 55°), em coerência com a imagem de AFM da Figura 4.5(b). 
Para as análises de FMR, utilizaram-se os parâmetros definidos com base na Figura 4.6, 
onde se definiram: HKU, HKC e HEB como os campos de anisotropia uniaxial, cúbica e de EB, 
respectivamente; ηU, ηC e β como os ângulos, em relação à direção do Si[110], de HKU, HKC, e 
HEB, respectivamente; ΔηUC o ângulo entre os campos de anisotropia HKU e HKC e ΔηUE o ângulo 
entre os campos de anisotropia HKU e HEB. 
 
Figura 4.6: Esquemático dos parâmetros de FMR ajustados para os filmes. 
Para o estudo das propriedades magnéticas dos filmes de Co, prepararam-se 
inicialmente três amostras (posicionadas em A, B e C, conforme Figura 3.2) com velocidade de 
rotação ω = 30 rpm e espessura tCo = 10 nm. Durante o processo de deposição, aplicou-se um 
campo magnético com intensidade HD = 220 Oe paralelo ao plano das amostras e alinhado com 
a direção [110] do substrato de Si. Realizaram-se medidas de FMR no plano para estas amostras 
e apresentam-se os resultados na Figura 4.7. Como se observa a intensidade do campo de 
anisotropia uniaxial (HKU, em verde) e a posição do eixo fácil (em laranja) variam 
significativamente em função da posição da amostra no porta-substrato. 
Para se entender melhor este comportamento, prepararam-se as amostras do Grupo I 
variando-se a posição da amostra (Posições A e C) no porta-substrato, a velocidade de rotação 
(ω = 0, 30 e 40 rpm) e o campo de deposição (HD = 0 ou 220 Oe). 
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Figura 4.7: Dependência angular do campo de ressonância para amostras de Co preparadas com 
velocidade angular ω = 30 rpm e campo de deposição HD = 220 Oe nas posições (a) A, (b) B e 
(c) C do porta-substrato. 
Considerando o máximo campo de anisotropia uniaxial [Figura 4.7(a)] do filme 
CoAω30 (Posição A), tomaram-se curvas M(H) para os seguintes ângulos (ângulo definido em 
relação à direção [110] do Si = referência das medidas deste trabalho) 0°, +45°, 0° e -45° e, 
apresentam-se os resultados na Figura 4.8, que também contém a dependência angular de HR 
Figura 4.8 (a) para análise comparativa. Obtiveram-se as curvas M(H) para um campo máximo 
de varredura de ±6 kOe. Tomou-se a seguinte sequência de medidas. 
Em primeiro lugar, posicionou-se a amostra com a marca de referência alinhada com o 
campo de medida (ϕh = 0° [Figura 4.8(b): vermelho]) e tomou-se um laço M(H). 
Subsequentemente, repetiu-se este procedimento para ϕh = +45°[Figura 4.8(c): azul]; 0°[não 
exibido] e -45°[Figura 4.8(d): verde] para o mesmo pedaço da amostra. Nota-se, tomando como 
referência o ângulo 0°, quando varia-se o ângulo para valores positivos, a amostra atinge a 
magnetização máxima mais rapidamente e para valores negativos, atinge-se a magnetização 
máxima somente em maiores valores de campo magnético [vide especificamente as curvas da 
Figura 4.8(c) e (d)]. Este comportamento está em coerência com os dados da dependência 
angular de HR(ϕh) observado na Figura 4.8(a), ou seja, há coerência entre as posições dos eixos 
fácil e difícil determinados pela técnica de FMR [HR(ϕh)] e por magnetometria [M(H)]. 
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Figura 4.8: Medidas magnéticas da amostra CoAω30. (a) Dependência angular de HR(ϕh); (b) 
Curvas M(H) medidas para ϕh = 0°; (c) ϕh = +45°[eixo fácil] e (d) ϕh = -45°[eixo difícil]. Os 
pontos ■, ▼ e ▲ em (a), representam as posições angulares onde tomaram-se os laços de 
histerese em (b), (c) e (d), respectivamente. 
As medidas de M(H) fornecem importantes parâmetros para a análise das propriedades 
magnéticas; dentre estes parâmetros destacam-se: magnetização máxima Mmax [considera-se 
Mmax ≅ MS, pois Tmedida (300 K) ≪ TCCo (~1380 K - valor da temperatura de Curie TC do Co 
massivo)] e o campo coercivo (HC), por exemplo. Desta forma, conhecendo-se a estrutura 








   (3.1) 
onde MAt é a massa atômica; MS a magnetização de saturação; ρ é a densidade volumétrica; μB 
é o magneton de Bohr e NA é o número de Avogadro. 
Apresentam-se as curvas de M(H) para os filmes de Co preparados na posição central 
(C) [Figura 4.9(a)] e na extremidade (A) [Figura 4.9(b)] do porta-substrato variando-se a 
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velocidade de rotação, com o campo magnético aplicado na direção [110] do Si (ϕh = 0). Nota-
se que algumas amostras apresentam laços de histerese diferentes da forma quadrada observada 
quando se realiza a medida no eixo fácil da amostra. 
 
Figura 4.9: Curvas M(H) para os filmes de Co preparados com o substrato na (a) posição central 
e (b) extremidade do porta-substrato com diferentes velocidades de rotação. Figuras com 
ampliação da parte central para visualização de HC. 
Nota-se que o valor de Mmax praticamente independe da posição da amostra no porta-
substrato, bem como da velocidade de rotação (Mmax = 1,31.10
3 emu/cm3). Deste modo, como 
se determinaram a estrutura dos filmes de Co e o valor da Mmax, calcula-se o valor do momento 
magnético dos átomos de Co pela Eq. (3.1) de 1,6 μB/átomo; valor este em concordância com 
resultados teóricos (μ = 1,7 μB/átomo) reportados na literatura [141]. Esta observação sugere 
que se desprezem efeitos de tamanho finito para filmes de Co com espessura de 10 nm. Do 
ponto de vista do valor de HC, constata-se que o Co na forma fcc apresenta-se como um 
ferromagneto mole. 
Na Figura 4.10, apresentam-se as curvas M(H) obtidas em baixas temperaturas (10, 60 
e 300 K) para as amostras CoAω30 e CoCω30. Apresenta-se também na Figura 4.10(d) o 
comportamento do campo HC(T) que, por sua vez, apresenta-se com um valor praticamente 
constante considerando-se a incerteza na determinação de seu valor, calculada pelo desvio 
médio dos pontos experimentais. De um modo geral, há uma grande similaridade no formato 
das curvas M(H) para estas duas amostras, exceto na região de campo entre 0 e 2 kOe (ou 0 e -
2 kOe), onde a curva da amostra CoCω30 parece buscar a saturação mais rapidamente do que 
a da amostra CoAω30 (H > 2 kOe para saturação). 
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Figura 4.10: Curvas M(H) nas temperaturas de (a) 300 K; (b) 60 K (c) 10 K e (d) variação do 
campo HC com a temperatura (linha azul indica valor médio de HC) para as amostras preparadas 
com ω = 30 rpm na extremidade (CoAω30) e no centro (CoCω30) do porta-substrato. 
Organizaram-se os parâmetros das análises das curvas M(H) na Tabela 4.2. 
Tabela 4.2: Parâmetros obtidos das curvas de M(H) para as amostras do Grupo I em temperatura 
ambiente. 
Posição HC (Oe) Mmax (emu/cm3) μ (μB) 
A 47 ± 7 1,31.103 1,6 
C 52 ± 8 1,31.103 1,6 
Em outras palavras, de acordo com os dados da Tabela 4.2, vê-se que amostras 
preparadas na posição central (C) e na extremidade do porta-substrato (A) aprensetam mesmos 
valores de HC, Mmax e µ. Entretanto, para melhor distinguir as características magnéticas destas 
amostras se faz necessário utilizar uma técnica mais adequada, que possibilita vislumbrar as 
características microscópicas particulares do filme de Co; no caso a técnica de ressonância 
ferromagnética. Com análise quantitativa dos resultados produzidos das medidas com a técnica 
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de FMR, obtém-se informações sobre as anisotropias presentes no material [curva HR(ϕh)] e de 
flutuações das direções de orientação ao longo da amostra, bem como os mecanismos de 
relaxação da magnetização [curva ΔHR(ϕh)]. 
Antes de analisar os resultados das medidas de FMR nos filmes de Co, deseja-se discutir 
o formato da derivada da linha de absorção, que se usa para o ajuste das curvas de FMR no caso 
dos filmes magnéticos de Co. Na Figura 4.11(a), apresenta-se o comportamento da derivada da 
intensidade de absorção em função do campo magnético aplicado para uma curva Dysoniana 
[142] (em preto, que corresponde ao ajuste da amostra CoCω0) e uma curva Lorentziana 
simulada (em vermelho) para efeito de comparação. Nota-se que há uma pequena diferença 
entre os valores de HR e de ΔHR. Por outro lado, a forma da linha não varia muito na curva de 
dependência angular, fazendo-se com que a diferença acima mencionada seja sistêmica e pode-
se assumir constante. Na Figura 4.11(b), apresentam-se as curvas da dependência angular do 
campo HR e da largura de linha ΔHR para a amostra CoCω0 ajustada com base na linha 
Dysoniana [verde e preto] e Lorenztiana [azul e vermelho]. Nota-se, por um lado, que o 
comportamento da curva de ΔHR não muda para as duas formas de linhas. Por outro lado, há 
uma modificação nos valores do campo HR com um deslocamento vertical (valores maiores) 
para os dados obtidos com a linha Dysoniana. Este efeito reflete uma magnetização efetiva 
menor em comparação ao ajuste pela linha Lorenztiana e está relacionado com a contribuição 
da absorção de radiação pelos elétrons de condução do filme metálico de Co (fato não 
considerado com o ajuste usando a linha Lorentziana). 
 
Figura 4.11: (a) Curvas da derivada da intensidade do sinal de absorção em função de H para 
uma linha Dysoniana [curva em preto] e uma Lorentziana [curva em vermelho] (A e B são 
parâmetros ajustáveis relacionados a equação de Dyson [142]). (b) Dependência angular do 
campo de ressonância [HR(ϕh)] e da largura de linha [ΔHR(ϕh)] para as curvas Dysoniana [verde 
e preto] e Lorentziana [azul e vermelho]. 
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Com base nestas observações e objetivando um melhor tratamento dos dados das curvas 
de FMR, desenvolveu-se um script (abaixo) usando o software Mathematica (produzido pela 
Wolfram), o qual utiliza a função FindFit (usa o ajuste de mínimos quadrados) na obtenção do 
melhor ajuste para a curva de FMR (derivada da curva de absorção). Os termos contendo 
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Até aqui, discutiram-se as condições básicas para o tratamento dos dados das curvas de 
FMR, tomadas à temperatura ambiente, para os filmes de Co preparados com ângulos α 
(inclinação da amostra relativo ao vapor de átomos durante as deposições) e rotações (do porta-
substrato) ω distintas. Especificamente, preparou-se o filme CoCω0(α = 55°), ou seja, 
inclinação (α) que produz o  máximo campo de anisotropia uniaxial do Co, conforme resultado 
da literatura [62]. Na Figura 4.12, apresentam-se as curvas de HR(ϕh) para as amostras CoCω0(α 
= 32°) em (a) e CoCω0(α = 55°) em (b). Comparando-se estas curvas vê-se que o campo de 
anisotropia uniaxial HKU do filme CoCω0(α = 55°) é cerca de 5 vezes maior do que no filme 
CoCω0(α = 32°); comportamento esperado conforme resultados de Alameda et al. [62]. 
 
Figura 4.12: Comportamentos (qualitativo e quantitativo) do campo HR dos filmes de Co na 
posição central depositados sem rotação nos ângulos de (a) 32° e (b) e 55°. As linhas contínuas 
representam o ajuste da dependência angular das curvas. 
Como a amostra CoCω0(α = 55°) possui um grande valor de HKU (relativo as demais), 
escolheu-se um valor de α menor (menor valor de HKU) para o estudo da influência da rotação 
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do porta-substrato durante a deposição sobre o campo HKU dos filmes de Co. Na Figura 4.13, 
apresentam-se as curvas da dependência angular do campo HR (pontos em verde claro) e da 
largura de linha ΔHR (pontos em azul claro) e, os respectivos ajustes (linhas contínuas em verde 
e azul, respectivamente) para as amostras CoCωY (centro do porta-substrato) preparadas com 
valores distintos de ω, identificado como Y. Importante notar que todas as curvas possuem a 
mesma escala, o que possibilita avaliar os valores das anisotropias diretamente, bem como a 
influência da velocidade de rotação ω no campo HKU dos filmes de Co. 
 
Figura 4.13: Variações angulares de HR(ϕh) [verde] e ΔHR(ϕh) [azul] para as amostras 
preparadas no centro do porta-substrato com (a) ω = 0 rpm, (b) ω = 30 rpm e (c) ω = 40 rpm. 
Focando-se especificamente nas curvas de HR(ϕh), observa-se claramente uma 
diminuição dos valores de HKU à medida que ω aumenta. Novamente, o resultado acima se 
encontra dentro do discutido anteriormente, já que as anisotropias desses filmes têm origem na 
deposição oblíqua (efeito de self-shadowing) que, por sua vez, cria grãos alongados na direção 
perpendicular ao vapor de deposição no plano do filme, conforme se demonstrou com os 
resultados das amostras CoCω0(α = 32°) [Figura 4.5(a)] e CoCω0(α = 55°) [Figura 4.5(b)]. 
Este alinhamento, por sua vez, reduz-se quando o porta-substrato (amostra) rotaciona durante 
a deposição, conforme se discutiu acima e mostram os resultados da Figura 4.4(b). Entretanto, 
deve-se notar que, a rotação do porta-substrato durante a deposição não elimina completamente 
o efeito de self-shadowing, resultando em uma direção preferencial de alinhamento dos grãos, 
mesmo com altos valores de ω (~ 40 rpm). Acredita-se que esta direção preferencial se relaciona 
ou com direção [110] do Si monocristalino, uma vez que a tensão induzida nesta direção é forte 
devido ao mismatch entre substrato e filme ou a rotação do filme que ora se aproxima e ora se 
afasta da fonte de deposição. Todavia, para esta rotação, há uma predominância da simetria 
cúbica do Co e o termo proveniente da deposição oblíqua (HKU) é significativamente reduzido. 
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Ainda com base na Figura 4.13, vê-se que a largura de linha apresenta contribuições 
intrínseca (Gilbert) e extrínseca (espalhamento de 2 magnons). Entretanto, o espalhamento de 
2 magnons dividi-se em dois fatores para o caso de deposição oblíqua: (i) simetria 4-fold, 
defeitos na superfície do material com dimensões a e c; (ii) simetria 2-fold, defeitos na 
superfície do filme devido à textura, normalmente surgem em casos de deposição oblíqua. 
Observa-se, portanto, que para a amostra CoCω0 ocorrem as duas contribuições do efeito de 2 
magnons (2-fold e 4-fold), enquanto para as amostras CoCω30 e CoCω40 observa-se apenas o 
efeito de 2 magnons (4-fold), com a/c = 0,9 e 0,7, respectivamente. 
Na Figura 4.14, apresentam-se as curvas da dependência angular do campo de 
ressonância (pontos em verde claro) e da largura de linha (pontos em azul claro) e, os 
respectivos ajustes (linhas contínuas em verde e azul, respectivamente) para as amostras 
CoAωY (extremidade do porta-substrato) preparadas com valores distintos de ω, identificado 
como Y. Assim como no caso anterior, organizaram-se todas as curvas na mesma escala de 
medida. 
 
Figura 4.14: Variações angulares de HR(ϕh) [verde] e ΔHR(ϕh) [azul] para as amostras 
preparadas na extremidade do porta-substrato com (a) ω = 0 rpm, (b) ω = 30 rpm e (c) ω = 40 
rpm. 
Nota-se diretamente destas figuras [Figura 4.13 e Figura 4.14] que o comportamento do 
campo de anisotropia uniaxial HKU também diminui com o aumento de ω; exceto pela 
magnitude do campo HKU. Todavia, há uma mudança significativa quando se aumenta ω e 
varia-se a posição da amostra no porta-substrato, sendo fortemente dominada por uma 
anisotropia tipo cúbica para a amostra central e com ω = 40 rpm (alta rotação). Esta variação 
torna-se bastante complexa, pois depende da posição da amostra no porta-substrato e da 
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velocidade de rotação, mas ela pode ser entendida tomando-se em conta a variação angular 
sofrida pelas amostras durante o processo de deposição devido às suas geometrias relativas ao 
vapor de átomos de Co [Figura 3.2]. Particularmente, quando o porta-substrato entra em 
rotação, a amostra posicionada na extremidade (A) sofre uma variação angular durante a 
deposição de Δα = 18° (A→A’). Consequentemente, esta variação angular deve ser a 
responsável pela forma complexa mostrada pela dependência angular do campo HR, ou seja, 
uma forma que leva a uma dependência entre os eixos uniaxial e cúbico nos filmes de Co que 
mudam suas contribuições nas diferentes geometrias acima descritas. 
Ainda com base na Figura 4.14, vê-se que, como no caso anterior (amostra na posição 
C) a largura de linha apresenta contribuições intrínseca (Gilbert) e extrínseca (espalhamento de 
2 magnons). Observa-se, portanto, que para a amostra CoAω0 ocorrem as duas contribuições 
do efeito de 2 magnons (2-fold e 4-fold), seguindo o mesmo comportamento da amostra CoCω0. 
Entretanto, nas amostras CoAω30 e CoAω40, também são observadas as simetrias (2-fold e 4-
fold), com a/c = 1,5 e 2,2, respectivamente. Esta diferença de comportamento provavelmente 
relaciona-se a variação angular (Δα = 18°) sofrida pela amostra durante a deposição, que reforça 
o efeito de self-shadowing em relação às amostras que rotacionam na posição central. 
Na Tabela 4.3, encontram-se os parâmetros obtidos dos ajustes dos dados da 
dependência angular das curvas de ressonância HR(ϕh) das amostras nas posições C [Figura 
4.13] e A [Figura 4.14] do porta-substrato. 
Tabela 4.3: Parâmetros obtidos dos ajustes das curvas HR(ϕh) de FMR para as amostras CoXωY 
sem campo HD de deposição para diferentes posições (X) e ω’s (Y) do porta-substrato. 
Parâmetros definidos conforme Figura 4.6. 
X α (°) ω (rpm) HKU (Oe) ηU (°) HKC (Oe) ηC (°) |ΔηUC (°)| 
A 22 0 20,6 94,6 2,6 -0,6 94,0 
A 22 30 11,0 -30,4 3,8 -15,3 15,1 
A 22 40 6,5 -36,2 1,7 -15,2 21,0 
C 32 0 15,7 96,6 2,6 -0,1 96,7 
C 32 30 5,4 78,3 2,3 0,1 78,2 
C 32 40 1,4 93,5 2,7 0,2 93,3 
Na Figura 4.15, apresentam-se os valores de HKU e HKC para as amostras na (a) na 
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extremidade e (b) no centro do porta-substrato. Organizaram-se os eixos verticais dos gráficos 
nas mesmas escalas para melhor comparação dos resultados. Devem-se observar dois fatos 
importantes nesta figura: 
 O campo de anisotropia cúbica (HKC) apresenta valor menor que 4 Oe, em média HKC ≅ 
2,8 Oe, independentemente da posição da amostra e da velocidade de rotação durante a 
deposição. Filmes finos de Co depositados sobre Ta apresentam estrutura fcc orientados 
na direção [111], isto resulta em um baixo valor para o campo efetivo magnetocristalino 
devido à anisotropia magnetocristalina; 
 O campo de anisotropia uniaxial (HKU) decresce linearmente, a uma taxa 
aproximadamente constante de 0,35 Oe/rpm com o aumento de ω em ambas as amostras. 
Comportamento este coerente com o procedimento de deposição oblíqua e com o efeito 
de self-shadowing presente nas amostras. Entretanto, os valores de HKU diferem 
significativamente nestas amostras (fator de 3 vezes para as amostras com ω ≠ 0). 
 
Figura 4.15: Variação dos campos de anisotropia uniaxial e cúbico para as amostras preparadas 
(a) na extremidade e (b) no centro do porta-substrato. As linhas contínuas são guias para os 
olhos. 
Além da discussão sobre os valores e comportamentos dos campos HKU e HKC, pode-se 
também discutir o valor do ângulo do eixo fácil para os campos de anisotropia uniaxial (ηU) e 
cúbico (ηC) em relação à direção de referência do Si[110]. 
Com relação às amostras CoAω0 e CoCω0 (sem rotação), ηU aproxima-se de 90° em 
relação a direção [110] do substrato de Si; fato que reforça o efeito de self-shadowing devido à 
condição de crescimento dos grãos na direção perpendicular a projeção da direção de deposição 
no plano do filme. Tang et al. [15] reportaram resultados similares para filmes de Co com 40 
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nm de espessura. 
Por um lado, para as amostras com ω ≠ 0 na posição central (CoCω30 e CoCω40) os 
valores de ηU também encontram-se próximos de 90° com a direção do Si [110] (Ta [100]), em 
concordância com resultados de Chowdhury e Bedanta [51]. Nestas amostras o efeito de self-
shadowing deveria ser desprezível em virtude da rotação e consequentemente de uma mudança 
contínua na direção de deposição. Entretanto, observou-se a presença de um campo HKU com 
direção bem definida para estas amostras depositadas no centro do porta-substrato (ηU ≅ 90°). 
Relaciona-se a existência deste campo HKU com o efeito de self-shadowing, pois sempre existe 
a deposição oblíqua (geometria do sistema Sputtering/Lemag), consequentemente, tensões 
cristalinas causadas pela diferença entre os parâmetros de rede do Co e Ta, podem favorecer 
este direcionamento dos grãos. O efeito do aumento ω levando a uma redução em HKU destas 
amostras entende-se tomando em conta que o mecanismo de self-shadowing domina em relação 
ao efeito das tensões cristalinas. 
Por outro lado, nas amostras com ω ≠ 0 preparadas na extremidade do porta-substrato 
(CoAω30 e CoAω40), verifica-se que a direção de incidência do vapor de átomos varia 
continuamente conforme o porta-substrato rotaciona. Desta forma, para cada posição da 
amostra, existe uma direção perpendicular com a sua projeção no plano. Ou seja, o filme cresce 
com diferentes direções do campo de anisotropia uniaxial, o que deveria, em princípio, resultar 
em uma amostra aproximadamente isotrópica. Contudo, a posição da magnetron está sempre 
oblíqua, logo sua posição não se encontra simétrica em relação ao porta-substrato. Pelas 
dimensões do porta-substrato verificou-se que durante a rotação induzem-se grãos com ηU 
variando entre 20° e 90° em relação a direção do Si [110]. 
Na Figura 4.16, apresenta-se o módulo do ângulo entre os eixos de anisotropia uniaxial 
HKU e cúbica HKC para as amostras na extremidade (Posição A; α = 22o) e no centro (Posição 
C; α = 32o) do porta-substrato. 
Observa-se para as amostras preparadas nas posições A e C em repouso, que o ângulo 
de aproximadamente 90° separa as direções HKU e HKC (|ΔηUC|). Enquanto que para as amostras 
na extremidade (A) com ω ≠ 0, o ângulo de aproximadamente 18° para |ΔηUC|. A anisotropia 
uniaxial é definida pelo efeito de self-shadowing, enquanto a anisotropia magnetocristalina 
cúbica depende do empilhamento atômico dos átomos de Co sobre a camada semente de Ta; 
esta última, por sua vez, também depende da orientação do substrato de silício. A partir do 
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DRX, determinou-se que o Co possui a direção [111] fora do plano [Figura 4.3], que é a direção 
de fácil magnetização para o Co com estrutura cristalina fcc. Logo, no plano, o eixo fácil de 
magnetização deveria estar paralelo a direção [110] do Co (eixo intermediário de magnetização 
para o Co fcc). Isto fornece um indicio de que a direção [110] do Co está aproximadamente 
paralela a direção do Si[110] para todas amostras centrais (pois ηC é aproximadamente 0°), e 
ligeiramente deslocada para as amostras na extremidade (onde ηC é aproximadamente 10°). 
Como a amostra CoAω0 tem valor semelhante de |ΔηUC| ao da amostra CoCω0, isto sugere que 
a posição das amostras no porta-substrato não influencia no ângulo de separação entre as 
direções HKU e HKC, desde que se fabriquem as amostras em repouso (ω = 0). O comportamento 
destoante apresentado pelas amostras CoAω30 e CoAω40 deve estar relacionado a variação do 
ângulo de deposição Δα ≅ 18° [Figura 3.2], ou seja, depende da geometria da câmara de 
deposição. 
 
Figura 4.16: Comportamento do ângulo entre as direções de HKU e HKC para as amostras 
preparadas na extremidade CoAωY [vermelho] e no centro CoCωY [preto] do porta-substrato 
(Y representa a velocidade angular do porta-substrato durante a deposição dos filmes). 
4.3 Filmes de Gd (Grupo II) 
Uma vez compreendidas as propriedades magnéticas e estruturais dos filmes simples de 
Co (Grupo I), avança-se no estudo dos filmes simples de Gd (Grupo II = camadas nanométricas 
monoatômicas de Gd). Destaca-se de início que se estudaram filmes de Gd preparados com o 
porta-substrato girando a uma velocidade angular de 30 rpm e o substrato de Si posicionado na 
sua parte central (Posição C). Consequentemente, não se investigou a anisotropia dos filmes de 
Gd como se fez para os filmes de Co. Por outro lado, buscou-se investigar a influência da 
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temperatura de deposição/substrato TS sobre a formação das fases cristalinas fcc e hcp. Então, 
apresentam-se os DRX’s dos filmes de Gd depositados com TS = 300 K (GdtXT300) [Figura 
4.17] e TS = 763 K (GdtXT763) [Figura 4.18], para as espessuras (X) de 10 nm (inferior) e 20 
nm (superior). 
 
Figura 4.17: Difratogramas de raios-X dos filmes GdtXT300 (onde X corresponde a espessura 
de Gd) preparados com o porta-substrato em TS = 300 K. Linhas contínuas vermelhas e azuis 
representam os ajustes dos picos usando uma linha do tipo Gaussiana. 
 
Figura 4.18: Difratogramas de raios-X dos filmes GdtXT763 (onde X corresponde a espessura 
de Gd) preparados com o porta-substrato em TS = 763 K. Linhas contínuas vermelhas e azuis 
representam os ajustes dos picos usando uma linha do tipo Gaussiana. 
Em primeiro lugar, destaca-se que resultados da literatura [34] mostram que 
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nanoestruturas de Gd com fase fcc possuem difração de Bragg com orientação (111) em 2θ = 
29,2°, enquanto que as nanoestruturas com fase hcp do Gd possuem os picos de orientação 
(100), (002) e (101) respectivamente para os ângulos 2θ = 28,8°; 31,2° e 32,4° [36]. Desta 
forma, identificam-se os picos de Bragg dos filmes GdtXT300 e GdtXT763 devido às fases 
cristalinas fcc e hcp do Gd; consequentemente, como a intensidade dos picos varia em função 
da espessura e/ou de TS, define-se o parâmetro f [Eq. (3.2)] relacionado à área sob o pico 
(proporcional à fração de cada fase). Em outras palavras, a medida de f pode sugerir 








   (3.2) 
Dos ajustes com linhas gaussianas dos picos de Bragg de cada fase das amostras da 
Figura 4.17, chega-se a seguinte relação: na amostra Gdt10T300, f = 30%:70%, enquanto que 
para o filme Gdt20T300 o valor de f = 10%:90%. Adicionalmente, nota-se o efeito de textura 
cristalina nos filmes finos de Gd: picos (111) e (002) referentes às fases fcc e hcp, 
respectivamente. Por outro lado, os filmes da Figura 4.18 apresentam-se com valores do 
parâmetro f distintos, ou seja, para a menor espessura de Gd (10 nm) f = 90%:10%, enquanto 
para a espessura de 20 nm o valor de f = 50%:50%. Usando-se estes valores dos índices de 
Miller e as Eqs. (2.2) e (2.3), calculam-se os parâmetros de rede das fases cristalinas nos filmes 
de Gd: afcc = 0,532 nm (fase fcc) e ahcp = 0,362 nm e chcp = 0,582 nm (fase hcp), resultando em 
um fator c/a = 1,61, muito próximo do valor ideal (1,63) da estrutura hcp. Comparando estes 
resultados da fase hcp com os do Gd volumétrico (ahcp = 0,360 nm e chcp = 0,587 nm), infere-
se que os filmes de Gd encontram-se tensionados (tração) no plano e comprimidos fora do plano 
(conservação de volume da célula hcp). Tais resultados se encontram em plena concordância 
com os reportados na literatura para filmes de Gd contendo fases fcc e hcp [36], [94]. Por um 
lado, observam-se dos resultados que com o aumento da espessura de Gd há uma tendência de 
crescimento da fração da fase hcp independentemente do valor de TS. Por outro lado, a fase fcc 
do Gd se estabiliza para espessuras pequenas (há uma espessura crítica que leva a uma relaxação 
estrutural para a fase mais estável hcp) e para o valor mais alto de TS. Como as propriedades 
magnéticas e estruturais da fase fcc apresentam algumas controvérsias reportadas na literatura, 
deve-se buscar um entendimento do mecanismo de estabilização da fase fcc do Gd. Então, para 
espessuras pequenas, as tensões internas termoelásticas, que ocorrem devido ao processo de 
deposição, dominam a cinética de estabilização da fase fcc nos filmes, como se observa no caso 
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da amostra Gdt10T763 [Figura 4.18], que preponderantemente contém a fase fcc estabilizada 
pela tensão na interface Gd/Ta devido à alta temperatura de deposição. Reporta-se à formação 
da fase fcc para nanoestruturas com espessuras menores que 10 nm, mas em outras condições 
de preparação dos filmes [35]. Outros mecanismos também podem contribuir com a formação 
da fase fcc do Gd nos filmes, entre eles destacam-se: as falhas nos empilhamentos das camadas 
devido à incompatibilidade no casamento do parâmetro de rede entre Gd e Ta [108]. Todavia, 
entende-se que o principal mecanismo de estabilização da fase fcc é o efeito termoelástico 
[143], pois os filmes de Gd deveriam ter contribuições iguais no empilhamento das camadas. 
Inversamente, quando a espessura de Gd aumenta, há uma tendência de redução nas tensões 
das camadas mais externas, levando consequentemente a uma relaxação estrutural, que busca a 
formação da estrutura estável hcp do Gd. 
Calculando-se as deformações relativas devido ao descasamento (misfit) entre os 
parâmetros de rede do Ta com os das fases hcp e fcc do Gd, chegam-se aos seguintes valores 
para as interfaces Gd-hcp/Ta = 14% e Gd-fcc/Ta = 4%. Então, espera-se que o efeito 
termoelástico domine o processo de formação da fase fcc próximo à interface com o Ta (menor 
misfit), mas à medida que a espessura de Gd aumenta a relaxação estrutural busca a formação 
da fase estável hcp [redução da tensão interna longe da interface Ta/Gd(fcc)]. Os resultados 
aqui apresentados apontam para um modelo macroestrutural similar ao proposto por Scheunert 
et al. [36]. Ou seja, forma-se primeiramente a fase fcc do Gd na interface com a camada semente 
de Ta devido ao baixo misfit. Numa segunda etapa, para maiores monocamadas de Gd 
depositadas, forma-se a fase hcp devido à relaxação das tensões internas na estrutura. Então, 
nossos resultados sugerem filmes de Gd descritos pelo esquema da Figura 4.19. 
 
Figura 4.19: Ordem do crescimento para um filme de Gd. 
Como dito anteriormente, há algumas controvérsias com relação às propriedades 
magnéticas da fase fcc do Gd [34], [36]. Como o filme Gdt10T763 apresenta-se com fase 
majoritária fcc, segundo dados de DRX [Figura 4.18], focou-se o estudo tomando-se esta 
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amostra como referência. Realizaram-se medidas de M(H) para diferentes ângulos ϕh em 
relação à direção [110] do substrato de Si, conforme Figura 4.20. Por se tratar de uma estrutura 
cúbica escolheram-se os ângulos variando no primeiro quadrante, pois o comportamento se 
repete somando 90° ao ângulo inicial. Nota-se pela característica das curvas M(H) que tanto a 
forma dos laços [Figura 4.20(a)] quanto os valores de HC [Figura 4.20(b)] não apresentam 
variação significativa para diferentes valores de ϕh. Observa-se este tipo de comportamento em 
duas situações básicas: 
 Estrutura cristalina com simetria uniaxial, comumente observado em filmes crescidos na 
fase hcp, ou seja, com a magnetização (eixo fácil) está normal ao plano (paralela ao eixo 
c) qualquer direção no plano apresenta a mesma anisotropia; 
 Cresceu-se o filme com alto grau de textura na direção [111], resultando em um efeito 
isotrópico da anisotropia magnetocristalina, fazendo com que qualquer direção no plano 
do filme seja um eixo fácil. 
Assim, de acordo com os dados de DRX [Figura 4.18], o filme Gdt10T763 apresenta-
se com forte textura na direção [111], consequentemente levando-nos a inferir que a segunda 
proposição está coerente com o comportamento observado nas curvas M(H) apresentadas na 
Figura 4.20. 
 
Figura 4.20: (a) Curvas M (H) obtidas em 300 K para diferentes ângulos de aplicação do campo 
magnético com relação à direção [110] do substrato de Si para a amostra Gdt10T763. (b) 
Ampliação da região central para visualização de HC. 
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Objetivando-se a melhor caracterização magnética dos filmes de Gd, optou-se pelo 
estudo das propriedades magnéticas das amostras Gdt10T763 e Gdt20T300, que apresentam 
maior proporção das fases fcc e hcp, respectivamente. 
Na Figura 4.21(a), apresentam-se as curvas de M(T) para as amostras Gdt10T763 (linha 
em vermelho) e Gdt20T300 (linha em preto) obtidas no processo FC (Field Cooling) com 
campo magnético de prova HFC = 500 Oe. Este campo é suficiente para realçar as propriedades 
magnéticas dos filmes em comparação com o substrato Si/Ta(10). Na Figura 4.21(b), apresenta-
se a curva M(T) para a amostra Gdt10T763 no processo FH (Field Heating) obtida com HFH = 
500 Oe e para uma temperatura máxima de até 700 K. Considerando-se que a fase fcc é 
metaestável, espera-se que medidas nos processos FH e FC sejam irreversíveis. Por isto, 
escolheu-se a curva M(T) FH [Figura 4.21(b)] para o estudo em altas temperaturas. 
 
Figura 4.21: (a) Curvas M(T) para as amostras Gdt10T763 [vermelho] e Gdt20T300 [preto] no 
processo FC (HFC = 500 Oe) para o intervalo de 300 ≥ T ≥ 10 K. (b) Curva M(T) para a amostra 
Gdt10T763 no processo FH (HFH = 500 Oe) para o intervalo de 300 ≤ T ≤ 700 K. 
Particularmente dos dados apresentados na Figura 4.22, nota-se que as magnetizações 
máximas (Mmax) para as curvas em 300 K, pré-aquecimento até 700 K, e pós-aquecimento, 
apresentam-se com valores bem distintos, indicando que as propriedades estruturais/magnéticas 
da amostra Gdt10T763 se modificaram. Dentre as possíveis causas para esta redução da 
magnetização, podem-se citar: 
 Oxidação do Gd. No entanto, realizou-se a deposição com pressão de base da ordem de 
2.10-8 Torr e realizou-se a medida em alta temperatura com atmosfera residual de He. 
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Logo, este fenômeno pode-se assumir como não relevante para a mudança de Mmax; 
 Difusão atômica com a formação de ligas não magnéticas nas interfaces Ta/Gd (camada 
semente/camada magnética) e Gd/Ta (camada magnética/camada de cobertura); 
 Mudança na proporção das fases fcc e hcp devido ao aquecimento e relaxação da 
estrutura. Conforme indica a Figura 4.21(a), o filme de Gd hcp é paramagnético em 
temperaturas superiores a 275 K. Logo, um aumento da fração hcp, poderia indicar uma 
redução no valor de Mmax medido a 300 K. Uma verificação desta hipótese poderia ter 
sido feita tentando medir um aumento relativo da fração da magnetização da fase hcp em 
baixas temperaturas, fato que não se conseguiu detectar em medidas posteriores. 
 
Figura 4.22: Curvas M (H) obtidas para a amostra Gdt10T763. Primeira medida a 300 K, 
posteriormente em 700 K e, novamente a 300 K. 
Retornando as medidas de M(T) [Figura 4.21(a)], nota-se um comportamento constante 
da magnetização em função da temperatura para a amostra Gdt10T763 (M ≅ 100 emu/cm3 no 
intervalo de 50 ≤ T ≤ 400 K), enquanto que para a amostra Gdt20T300 a magnetização cresce 
substancialmente quando se compara com a variação de temperatura no mesmo intervalo. 
Observam-se em ambas as amostras um crescimento anômalo da magnetização para T < 50 K; 
comportamento este que foge do esperado para materiais ferromagnéticos convencionais 
(comportamento tipo Brillouin). Scheunert et al. [36] relataram similar crescimento anômalo 
da magnetização para um filme de 50 nm de Gd, o qual apresenta estrutura hcp. Estes autores 
atribuíram este crescimento a um ordenamento magnético de pequenas partículas de Gd, que 
respondem como superparamagnetos para T < 50 K, mas que interagem, via interação de troca 
  
84 
Resultados Experimentais e Discussões 
indireta, com a matriz ferromagnética do Gd hcp. Contudo, Bertelli et al. [143] propõem uma 
explicação baseada no efeito termoelástico para este fenômeno. 
Ainda com base na curva M(T) para a amostra Gdt20T300 [Figura 4.21(a)] nota-se 
claramente uma transição do tipo paramagnética/ferromagnética (PM/FM indicada pela seta em 
torno de 275 K, quando se resfria o filme. Considerando-se que o metal Gd hcp apresenta uma 
temperatura de Curie (TC
hcp) em 293 K [87] e que o efeito da dimensionalidade reduz os valores 
de TC em filmes finos de Gd [102], atribui-se esta transição magnética (~ 275 K) a fração hcp 
do Gd no filme. Portanto, a magnetização não nula em temperaturas superiores a 275 K deve-
se a fração magnética do filme na fase fcc. O valor desta magnetização (acima de 275 K) varia 
de acordo com a fração f entre as fases fcc e hcp do Gd, conforme se observa da medida de 
M(T) para a amostra Gdt20T300 [Figura 4.21(a)], que possui 90% da fração na fase hcp. 
Discute-se, com mais clareza agora, a influência da contribuição termoelástica [143] nas 
propriedades magnéticas tomando-se as amostras Gdt10T763 e Gdt20T300 e estudando as 
curvas de susceptibilidade magnética, χ(T, f), medidas com campo magnético constante HDC = 
50 e 500 Oe, e campo magnético HAC = 10 Oe em diferentes frequências, 1 e 10 kHz. Neste 
experimento, variou-se a temperatura de 10 ≤ T ≤ 350 K nos processos FC e FH. 
Para as curvas da amostra Gdt20T300 (preto - 1 kHz / vermelho - 10 kHz), observa-se 
facilmente a transição PM/FM que se atribui ao TC
hcp ~275 K [Figura 4.21(a)]. Não se observou 
tal transição de fase para a amostra Gdt10T763, indicando que se existir uma contribuição da 
fase hcp para esta amostra a mesma deve ser desprezível (este resultado corrobora os de DRX, 
que sugerem que a fase fcc domina o filme Gdt10T763). Observa-se ainda, em ambas as 
amostras, um pico alargado em torno de 150 K, para HDC = 50 e 500 Oe. Nota-se que este pico 
independe da frequência, pois aumenta-se a frequência em 10x e a posição do pico não se altera. 
Por outro lado, há uma mudança na posição do pico com o aumento do campo HDC [Figura 
4.23(b)]. Em sistemas a base de Gd, relata-se na literatura [87] um comportamento similar para 
o pico da curva de χ(T,f) com o campo estático. Sugere-se que este relaciona-se com o fenômeno 
de reorientação de spin, onde se assume que o eixo fácil da fase hcp alinha-se quase 
paralelamente com eixo cristalográfico c quando T ≅ TChcp, mas rotaciona-se para o plano do 
filme à medida que a temperatura diminui, e, em seguida, retorna para o eixo c para 
temperaturas inferiores a 150 K, produzindo assim o pico na curva χ(T,f), ou seja, este modelo 
é consistente com a suposição que os momentos magnéticos do Gd rodam livremente com o 
campo de prova HAC, produzindo uma grande resposta magnética. O pico alargado nas curvas 
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χ(T,f) para a amostra Gdt10T763 talvez se deva a pequena fração hcp presente nestes filmes, 
pois as amostras Gdt10T763 e Gdt20T300 apresentam mistura de fase, mesmo que pequena 
(conforme se verifica pelos DRX destas amostras) e nas medidas de χ(T,f) pequenas frações 
podem produzir grandes respostas (sinais de susceptibilidade). Desta forma, assume-se que a 
reorientação de spin para temperaturas em torno de 150 K deve-se a porção da fase do Gd hcp, 
no qual a estrutura cristalina está relaxada, ou seja, longe da interface Ta/Gd. 
O mais intrigante é que não se observa na Figura 4.23 sinal proveniente do aumento da 
magnetização em temperaturas abaixo de 50 K [Figura 4.21]. Consequentemente, este aumento 
na magnetização, a princípio, não pode ser atribuído ao fenômeno de bloqueio de pequenos 
grãos, conforme citado por Scheunert et al. [36]. Estes autores assumiram um estado de 
bloqueio das nanopartículas magnéticas devido à fase ferromagnética do Gd hcp, um resultado 
que se mostra inconsistente com os resultados apresentados pelas curvas de χ(T,f), que não 
apresentam picos em temperaturas da ordem de 50 K, se fosse bloqueio superparamagnético 
obrigatoriamente ter-se-ia um pico na curva de χ(T,f). 
 
Figura 4.23: Curvas de χ(T,f) para as amostras Gdt10T763 e Gdt20T300 nas frequências de 1 e 
10 kHz com (a) HDC = 50 Oe e (b) HDC = 500 Oe. 
Considerando-se que a posição do pico principal na curva χ(T, f) [Figura 4.23] relaciona-
se ao fenômeno de reorientação de spin e este é fortemente influenciado pela pressão química 
[87] (ao se adicionar 15% de La na estrutura hcp do Gd, o pico desloca-se para ~ 20 K). Pode-
se assumir este efeito observado no hcp Gd, sob tensão, como um modelo alternativo para se 
explicar o crescimento anômalo da magnetização nas curvas M(T) em temperaturas inferiores 
a 50 K para as duas amostras Gdt10T763 e Gdt20T300. Ou seja, o aumento da magnetização 
refere-se à reorientação da fase hcp do Gd próximo da interface. Para confirmar este modelo, 
faz-se necessário realizar medidas adicionais, por exemplo, de espalhamento de nêutrons, para 
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determinar se este crescimento anômalo tem origem nas nanopartículas magnéticas bloqueadas 
[36] ou na porção do Gd sob alta tensão próxima da interface com a camada de Ta [143]. 
Na Figura 4.24, apresentam-se as curvas M(H) tomadas em diferentes temperaturas e a 
curva Mmax(T) extraída de (a) para o campo de 5 kOe na amostra Gdt20T300. Primeiramente, 
nota-se que Mmax(T) tem comportamento similar ao discutido na Figura 4.21, agora com o valor 
maior da magnetização da fase fcc para temperaturas acima de 275 K (espera-se este aumento 
devido ao valor do campo no qual se obteve a magnetização). Além disto, há um aumento dos 
valores de magnetização com a redução da temperatura. Entretanto, nota-se também o aumento 
anômalo da magnetização abaixo de 50 K mesmo no campo de 5 kOe. Finalmente, deve-se 
destacar o valor aumentado do campo HC da fase hcp do Gd; fato que se realça em baixas 
temperaturas. 
 
Figura 4.24: (a) Curvas M(H) tomadas da amostra Gdt20T300 em diferentes temperaturas. (b) 
Comportamento da grandeza Mmax(T) tomado para H = 5 kOe. 
Para a amostra Gdt10T673 [Figura 4.25], observa-se também o comportamento 
constante de Mmax(T) no intervalo 50 ≤ T ≤ 400 K (agora com valor maior devido ao campo de 
5 kOe em comparação com o campo de 500 Oe [Figura 4.21] e a ausência de transição PM/FM 
para temperaturas ~ 275 K (TC
hcp do filme), levando-nos novamente a conclusão da não 
contribuição da fase hcp para este filme. Para a amostra Gdt10T673 observa-se ainda que os 
valores de HC se encontram praticamente constantes dentro da incerteza em sua determinação. 
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Figura 4.25: (a) Curvas M(H) para a amostra Gdt10T763 em diferentes temperaturas. (b) 
Mmax(T) tomado para H = 5 kOe. 
Em resumo, conforme sugerido pela difração de raios-X e medidas magnéticas, 
compõem-se essencialmente os filmes Gdt20T300 e Gdt10T763 de fases hcp e fcc do Gd, 
respectivamente. Com isto, podem-se distinguir as contribuições magnéticas das fases fcc e hcp 
separadamente, sendo que a fase hcp tem propriedades similares ao Gd metálico hcp, exceto 
pelo alto valor de campo HC em baixas temperaturas. Este efeito no valor de HC pode ser 
atribuído às tensões internas produzidas nos filmes de Gd e verificadas pela razão c/a das 
medidas de DRX. Por outro lado, com os dados das curvas M(H) dos filmes Gdt10T763 e 
Gdt20T300, tomaram-se os respectivos valores de Mmax (antes do crescimento anômalo T < 50 
K) e calcularam-se os momentos magnéticos por átomo para os dois filmes de Gd, assumindo 
basicamente contribuições fcc e hcp, respectivamente. A Tabela 4.4 apresenta os resultados. 
Tabela 4.4: Propriedades magnéticas de filmes fcc e hcp de Gd crescidos sobre Ta em diferentes 
temperaturas. Valores obtidos das curvas de M(H) para as amostras do Grupo II. 
Amostra HC60K (Oe) HC300K (Oe) Mmax (emu/cm3) μ (μB) 
Gdt10T763 110 110 175 0,7 
Gdt20T300 480 70 640 2,3 
Em geral, estabelecem-se as seguintes propriedades para a fase fcc do Gd: 
 Temperatura de Curie TCfcc > 400 K para a amostra Gdt10T763 (como houve processo 
irreversível não se determinou TC
fcc, mas assume-se que seja maior do que 400 K). 
  
88 
Resultados Experimentais e Discussões 
 Magnetização máxima em 60 K encontra-se com um valor bem abaixo da fase hcp em 
filmes de Gd, ou seja, Mmax
fcc ≅ 175 emu/cm3 e Mmaxhcp ≅ 640 emu/cm3; 
 Baixa anisotropia magnética, pois os valores de HC encontram-se na faixa de materiais 
que se comportam como um ferromagneto mole, em concordância com a previsão feita 
por Ward et al. [34] e Scheunert et al. [144]. 
Como parte desta tese de doutorado, Bertelli et al. [143] produziram filmes de Gd em 
TS = 763 K em diferentes espessuras (tGd). Para o filme com tGd = 10 nm, os autores observaram 
um material quase 100% na fase fcc. Estudo das propriedades magnéticas deste filme (fase fcc 
do Gd) sugerem baixos valores de magnetização de saturação (MS ≅ 175 emu/cm3) e campo 
coercivo (HC ≅ 100 Oe); valores estes que se encontram praticamente constantes em um amplo 
intervalo de temperatura. Explica-se esta diferença entre os valores de TC
fcc para os filmes tGd ~ 
5 nm [34] e tGd = 10 nm [143], como sendo devido à efeitos de tamanho finito, pois mesmo que 
filmes com tGd
hcp > 6 nm apresentem propriedades de volume, no caso da fase fcc esta dimensão 
deve ser maior. Similar a outras explicações, Bertelli et al. [143] explicaram que a estabilização 
da fase fcc para tGd = 10 nm deve-se a grande tensão termoelástica entre Gd/Substrato, que tem 
sua intensidade intensificada para a deposição em altas temperaturas. 
4.4 Bicamadas de Co/IrMn e IrMn/Gd (Grupo III) 
Para as amostras do Grupo III (bicamadas do Co/IrMn e IrMn/Gd), escolheram-se 
respectivamente as seguintes espessuras para as camadas de Co, IrMn e Gd: 10, 15 e 20 nm. 
Particularmente, no caso do IrMn (AF) optou-se por uma espessura que garantiria a 
estabilização da fase AF do IrMn e que tensões intrínsecas do processo de preparação pudessem 
ser desprezadas (não influenciariam as propriedades magnéticas do AF necessárias para o efeito 
de EB [67]). Por outro lado, como a fase fcc do Gd só ocorre com fração máxima para deposição 
em altíssimas temperaturas (TS ~ 763 K) e seria mais um parâmetro a ser incluído no trabalho, 
optou-se pela máxima fração da fase hcp do Gd, sabendo-se que na interface com o IrMn a fase 
fcc do Gd poderia ocorrer naturalmente. Adicionalmente, prepararam-se todas as amostras com 
velocidade de rotação ω = 30 rpm, pois em trabalhos anteriores do Lemag, este era o parâmetro 
fixado como ideal até então para outros sistemas estudados [67], [68]. Além da variação da 
posição das amostras no porta-substrato (α = 22, 32 e 40°), usou-se também um campo 
magnético (HD = 0 ou 220 Oe) durante a deposição objetivando induzir o efeito de EB, que é o 
principal ponto desta seção. 
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4.4.1 Bicamada de Co/IrMn 
Na Figura 4.26, apresenta-se o DRX do filme Co/IrMnCω30 preparado com HD nulo. 
Os picos de Bragg devem-se exclusivamente a difração da fase fcc do Co (2θ ~ 44,5°) e do 
IrMn (2θ ~ 41,4°); além obviamente do pico minoritário do Si (2θ ~ 33,2°). Então, nota-se 
claramente a texturização das camadas de Co e IrMn, com crescimento preferencial na direção 
(111), em concordância com resultados de Chen et al. [30]. O efeito da textura é essencial para 
magnificar o HEB, conforme resultados apresentados por Castro et al. [48]. Do ponto de vista 
estrutural, não se observa mudança na intensidade e nem na posição dos picos das fases do Co 
e IrMn, quando se prepara a amostra na presença de campo HD = 220 Oe. 
 
Figura 4.26: Difratograma de raios-X da bicamada de Co/IrMnCω30 preparada na posição 
central do porta-substrato com TS = 300 K e campo aplicado nulo (HD nulo). As linhas contínuas 
representam os ajustes dos picos por uma função gaussiana. 
Por outro lado, há mudanças significativas nas propriedades magnéticas quando se 
preparam amostras na presença ou ausência de um campo HD. Na Figura 4.27, apresentam-se 
as curvas M(H) obtidas para as bicamadas de Co/IrMn preparadas na extremidade (A) do porta-
substrato (a) sem e (b) com campo HD aplicado durante a deposição. Obtiveram-se as curvas 
M(H) nas amostras como depositadas, ou seja, na amostra com HD nulo, não se induziu a EB 
pelo processo de resfriamento com campo magnético aplicado. Na Figura 4.27(a), nota-se que 
as curvas M(H) se apresentam como laços ferromagnéticos convencionais (centradas em campo 
e magnetização nulos), indicando ausência do efeito de EB. Já na Figura 4.27(b), vê-se que o 
campo HD = 220 Oe induz o efeito EB (polarização de troca induzida) na interface Co/IrMn. 
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Figura 4.27: Medidas de M(H) para a amostra Co/IrMnAω30 nas temperaturas de 10, 60 e 300 
K (a) sem campo magnético de deposição e (b) com campo magnético de deposição. 
No intervalo do campo de medida (±Hap), os laços do filme preparado em HD nulo 
sugerem que há um aumento do campo HC concomitantemente com a dificuldade de saturação 
dos laços à medida que a temperatura da amostra diminui (maior campo para atingir a saturação 
à medida que T reduz de 300 para 10 K). Prosen et al. [145] descobriram este comportamento 
em filmes finos de Permalloy e o associaram a uma anisotropia rotatória na interface entre os 
materiais FM/AF, mesmo na ausência de EB. Stilles e McMichael [136], explicaram este 
fenômeno considerando a influência de grãos com tamanhos e direções de anisotropia 
diferentes. Desta forma, os grãos com alta constante de acoplamento direto na interface FM/AF 
e com direção de anisotropia aproximadamente igual à da anisotropia unidirecional não 
revertem seus spins no processo de reversão de magnetização. Entretanto, grãos acoplados na 
interface e que possuem eixos fáceis orientados além de um certo ângulo crítico, em relação ao 
eixo fácil da camada FM, acompanham o movimento da magnetização desta camada, 
contribuindo assim para o aumento de HC [134]. Assim, na Figura 4.27(b) para o filme 
Co/IrMnAω30, depositado com HD = 220 Oe, observam-se curvas M(H) mais quadradas e com 
estado saturado da magnetização para o mesmo intervalo de campo. Além disto, notam-se 
deslocamentos para valores negativos de H da ordem de 130, 100 e 60 Oe, respectivamente, 
para as curvas M(H) tomadas a 10, 60 e 300 K; fato que revela amostra praticamente de 
monodomínio e indução do efeito de EB pelo campo HD. Usou-se também a técnica de FMR 
para o entendimento do efeito de EB nestes filmes e em outros preparados em posições distintas 
do porta-substrato. 
Na Figura 4.28, apresentam-se as curvas da dependência angular de HR(ϕh) para as 
amostras de Co/IrMn com HD nulo nas duas extremidades em (a) A e (c) A’ e no centro do 
  
91 
Resultados Experimentais e Discussões 
porta-substrato em (b) C. Deixou-se a escala vertical propositalmente maior para comparação 
com os resultados apresentados posteriormente [Figura 4.35]. Adicionalmente, comparam-se 
os valores de HEB do Co/IrMnAω30 obtido por FMR [Figura 4.28(a)] e por magnetometria 
[Figura 4.27(a)], onde nota-se que, por magnetometria, HEB é praticamente nulo, e por FMR, 
HEB = 25 Oe (obtido do ajuste da curva). Esta aparente discrepância entre os valores de HEB dá-
se pelo fato da técnica de FMR ser sensível a ressonância dos spins do material ferromagnético, 
enquanto a técnica de VSM é sensível a magnetização da amostra como um todo, sendo que 
vários efeitos (rotação de domínio, nucleação, influência paramagnética e diamagnética das 
camadas semente e do substrato, e etc.) respondem simultaneamente para o laço M(H). A 
existência de um campo HEB não nulo na amostra preparada com HD nulo não tem uma 
explicação física completamente aceita, mas deve resultar de uma magnetização remanente 
forte que, por sua vez, implica em um campo que induz o efeito de EB na interface com o IrMn 
durante o processo de deposição. Outra fonte da indução do efeito de EB, poderia ser atribuída 
aos campos magnéticos das magnetrons que, por sua vez, favorecem a EB nos filmes de um 
modo geral. Todavia, como há rotação do porta-substrato, não há uma direção preferencial para 
a indução do efeito de EB, mas acoplado a este fato há a evidência de que há o efeito de self-
shadowing inerente ao nosso sistema Sputtering, conforme discutido para os filmes de Co. 
Outra possibilidade de indução do campo HEB refere-se à deposição da amostra de forma 
oblíqua, pois o efeito de self-shadowing induz um eixo fácil bem definido no material 
ferromagnético [15], [66], e ao se depositar o AF, há uma leve tendência deste orientar sua 
anisotropia paralela a esta direção; os dados da Tabela 4.5 mostram que a separação angular 
(ΔηUE) entre os campos HEB e HKU é aproximadamente nula para as amostras com HD nulo, fato 
que fortalece esta hipótese. 
 
Figura 4.28: Dependência angular dos campos de HR obtidos a 300 K para as amostras (a) 
Co/IrMnAω30, (b) Co/IrMnCω30 e (c) Co/IrMnA’ω30 preparadas na ausência de campo HD. 
Na Figura 4.29, apresentam-se as curvas da dependência angular de HR(ϕh) para as 
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amostras de Co/IrMn preparadas com campo magnético de deposição (HD = 220 Oe) nas 
mesmas posições anteriores. Apesar da influência de HD no plasma de deposição [Figura 3.9], 
observa-se que o comportamento magnético das amostras nas extremidades (A e A’) se 
mantém, indicando que aparentemente a deformação do plasma não afeta as propriedades 
magnéticas das amostras. O efeito relevante quanto ao campo de deposição relaciona-se ao 
reforço da EB na interface Co/IrMn, conforme resultados da literatura [30]. 
Ajustando-se as curvas HR(ϕh) para as amostras sem [Figura 4.28] e com [Figura 4.29] 
campo magnético de deposição com os termos de anisotropias uniaxial e de exchange bias, 
obtêm-se os dados apresentados na Tabela 4.5. O primeiro fato relevante a se observar é a 
tendência de aumento do campo HEB com aumento do valor do parâmetro α que, por sua vez, 
faz com que HKU diminua (amostra preparada com HD nulo). Esta aparente correlação entre HKU 
e/ou HEB com o parâmetro α pode estar relacionada com efeitos de rotação do porta-substrato e 
self-shadowing que, por sua vez, favorecem o fenômeno de EB observado nas amostras 
preparadas com HD nulo. De maneira inversa, as grandezas HKU e/ou HEB têm comportamentos 
opostos com o aumento do parâmetro α quando se comparam (relativo às amostras preparadas 
com o campo HD nulo) os filmes preparados com campo HD = 220 Oe. 
 
Figura 4.29: Dependência angular dos campos HR obtidos a 300 K para as amostras (a) 
Co/IrMnAω30, (b) Co/IrMnCω30 e (c) Co/IrMnA’ω30 preparadas com campo HD = 220 Oe. 
Além disto, em comparação com os filmes simples de Co (Grupo I), vê-se que as 
intensidades de HKU para A e C encontram-se com valores cerca duas vezes maiores nas 
bicamadas de Co/IrMn, indicando um aumento da anisotropia uniaxial HKU pela presença da 
camada AF de IrMn, ou melhor, pelo efeito de EB. Destacam-se ainda os seguintes fatos: 
 a direção da anisotropia uniaxial continua formando ângulo de aproximadamente 90° em 
relação à direção do Si[110]; 
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 o ângulo entre HKU e HEB (ΔηUE) encontra-se entre 3° e 7° para os filmes preparados com 
HD nulo, mas pode assumir um valor de 30° para a amostra da extremidade (A) preparada 
com HD = 220 Oe. 
Tabela 4.5: Parâmetros obtidos dos ajustes das curvas HR(ϕh) de FMR para as amostras 
Co/IrMnXω30 com e sem campo HD de deposição para diferentes posições (X) do porta-
substrato. Parâmetros definidos conforme Figura 4.6. 
HD (Oe) α (°) X HKU (Oe) ηU (°) HEB (Oe) β (°) |ΔηUE (°)| 
0 22 A 32 96 25 103 7 
0 32 C 13 96 32 99 3 
0 40 A’ 18 97 36 100 3 
220 22 A 53 100 61 79 21 
220 32 C 33 107 55 83 24 
220 40 A’ 38 90 51 84 6 
4.4.2 Bicamada de IrMn/Gd 
Na Figura 4.30, apresenta-se o DRX para o filme IrMn/GdCω30 (centro do porta-
substrato) preparado com HD nulo. Há dois picos neste DRX: um bastante alargado na região 
angular 2θ = 37,5° e o outro mais definido em 2θ = 48,5°. Então, nota-se claramente a ausência 
do pico (111) da camada de IrMn (2θ = 41,5°). Esta ausência da textura cristalina do IrMn 
desfavorece o possível efeito de EB. Então, a deposição do IrMn sobre a camada semente de 
Ta, diferentemente do crescimento sobre o Co fcc, inibe a textura do IrMn. Identificou-se o pico 
em 2θ = 37,5° como uma liga entre os metais Gd e Mn, na forma GdMn2, formada na interface 
entre as duas camadas. Esta camada apresenta baixa ordem de longo alcance, ou melhor, 
encontra-se em um estado amorfo ou possui grãos cristalinos muito pequenos. Em 
contrapartida, a camada de Gd cresce fcc (2θ = 48,5°) sobre a camada de IrMn com textura 
cristalina na direção (220) ao invés da direção (111). O parâmetro de rede do Gd aGd
fcc = 0,530 
nm; valor este em concordância com o resultado reportado na literatura para filmes de Gd na 
fase fcc [144]. 
O GdMn2 apresenta ordem AF com TN ≅ 105 K [146] . Entretanto, sob pressão no 
intervalo de 0,9 ≤ P ≤ 1,5 GPa, ocorre o desacoplamento entre as estruturas de Gd e Mn, que 
passam a se comportar de forma independente [147]. Desta forma, pode-se assumir que com a 
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redução de temperatura, a tensão entre a camada buffer de Ta e o IrMn aumenta, causando o 
desacoplamento das subredes de Mn e Gd, ou seja, em baixas temperaturas, tanto o Gd quanto 
o Mn respondem magneticamente como filmes isolados. 
 
Figura 4.30: Difratograma de raios-X da bicamada de IrMn/GdCω30 preparada na posição 
central do porta-substrato com TS = 300 K. As linhas contínuas representam os ajustes dos picos 
por uma função gaussiana. 
Na Figura 4.31, apresentam-se as curvas M(H) para a amostra IrMn/GdCω30 preparada 
com HD nulo. Obtiveram-se estas curvas no processo FC (aumentando a temperatura até 400 K 
e resfriando o filme até a temperatura desejada (10, 50, 300 K) na presença de um campo HDC 
= 500 Oe. Em geral, o que se observa dos laços de M(H) são: comportamentos dos filmes de 
Gd, ou seja, a curva M(H) tomada em 300 K deve-se principalmente à fase fcc do Gd (o IrMn 
não contribui para o sinal magnético), mas em baixas temperaturas (50 e 10 K) a predominância 
do sinal magnético deve-se a fase hcp do Gd (um aumento considerável abaixo de 50 K do 
campo HC). Adicionalmente, a forma não quadrada das curvas de M(H) em baixas temperaturas 
sugere contribuição de mais de uma fase magnética, ou seja, a hcp do Gd e a contribuição do 
Mn, conforme citado acima e, curvas centradas na origem, indicando ausência de campo de 
HEB. Esta ausência do campo de HEB deve-se a dois fatos: (i) a não formação da fase AF do 
IrMn com textura (111) e (ii) coexistências de fases magnéticas das fases fcc e hcp do Gd, sendo 
que a fase fcc tem baixa magnetização e encontra-se na interface com IrMn. É importante notar 
que para a curva em 10 K, o laço de histerese não fecha, indicando que o campo aplicado não 
foi suficiente para saturar a amostra. 
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Figura 4.31: Curvas M(H) normalizadas por Mmax para a amostra IrMn/GdCω30 obtidas as 
temperaturas de 10, 50 e 300 K após o filme ser resfriado desde 400 K com HFC = 500 Oe. 
4.5 Tricamadas de Co/IrMn/Gd (Grupo IV) 
Passando para o sistema do Grupo IV Co/IrMn/GdXω30 (X = A, C, A’). Em primeiro 
lugar, deve-se ressaltar que o objetivo de estudar as tricamadas está vinculado ao entendimento 
da anisotropia de polarização de troca (efeito de EB), consequentemente, prepararam-se as 
amostras com o campo HD = 220 Oe. Por outro lado, a escolha para a velocidade de rotação ω 
do porta-substrato de 30 rpm se deu considerando o fato de ser esta uma velocidade comumente 
usada no Lemag/Ufes para preparação de amostras (sugestão do fabricante do equipamento 
Sputtering Orion 8). Portanto, devido as diversas variáveis que podem ser modificadas nos 
processos de deposição com o Sputtering Orion 8, optou-se por aplicar um campo HD durante 
a deposição (efeito de EB) e manter o estudo sistemático do posicionamento da amostra no 
porta-substrato como o principal parâmetro de controle e estudo neste trabalho. 
Na Figura 4.32, apresenta-se o DRX para o filme Co/IrMn/GdCω30 preparado com 
campo HD = 220 Oe e TS = 300 K. Como no caso das bicamadas de Co/IrMn, o posicionamento 
da amostra no porta-substrato durante a deposição não afeta as propriedades cristalinas. Mais 
uma vez, nota-se o crescimento texturizado das camadas de Co e de IrMn, em concordância 
com resultado da Figura 4.26. Observa-se também a mistura das fases fcc (2θ = 29,3°) e hcp 
(2θ = 30,8°) do Gd, como ocorreu com os filmes puros de Gd (a fração dependia da espessura 
e do valor de TS). Devido à textura da fase fcc do IrMn, assume-se que o crescimento da fase 
fcc do Gd dá-se diretamente sobre a camada IrMn, mas à medida que a espessura de Gd cresce 
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há relaxação estrutural e as monocamadas superiores do Gd possuem estrutura do tipo hcp, 
compatível com resultados da análise estrutural dos filmes finos de Gd. Entretanto, nos filmes 
de Gd preparados em temperatura ambiente e com espessura de 20 nm, observa-se 
predominância da fase hcp [Figura 4.17]. Contudo, para as tricamadas, a forte influência da 
textura das camadas de Co e IrMn, ambos fcc, na direção [111] faz com que a fase fcc seja 
predominante. Logo, a tensão induzida na interface Gd/IrMn tem efeito similar ao da 
temperatura do substrato, favorecendo a estabilização da fase fcc do Gd. 
 
Figura 4.32: Difratograma de raios-X do filme Co/IrMn/GdCω30 preparado com HD = 220 Oe 
e TS = 300 K. As linhas contínuas representam os ajustes dos picos por uma função gaussiana. 
Na Figura 4.33, apresenta-se a estrutura da tricamada de Co/IrMn/Gd com seu substrato: 
(i) Si(100), com parâmetro de rede aSi = 0,543 nm e orientação [001]; (ii) Ta, com parâmetros 
de rede aTa = 1,021 nm e cTa = 0,532 nm e orientação [002]; (iii) Co, com aCo = 0,354 nm e 
orientação [111] e (iv) IrMn, com aIrMn = 0,378 nm e orientação [111]. Os mismatchs para as 
interfaces entre Si/Ta, Ta/Co e Co/IrMn, são 6, 2 e 7%, respectivamente. Considerando as fases 
fcc e hcp do Gd, o cálculo do mismatch na interface Gd/IrMn, resulta em 7 e 33%, 
respectivamente; entretanto, o mismatch para a interface entre as fases fcc e hcp do Gd, resulta 
em 4%. Este resultado mostra claramente que o Gd cresce preferencialmente na fase fcc sobre 
a camada de IrMn texturizada na direção [111] e, após a relaxação (longe da interface), forma-
se a fase hcp do Gd. 
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Figura 4.33: Empilhamento e orientação das camadas de Ta, Co, IrMn e Gd (fcc) sobre o 
substrato de Si(100), representando a célula unitária de cada estrutura. Os planos marcados na 
estrutura do Co, IrMn e Gd tem como normal a direção [111]. 
Na Figura 4.34(a), apresentam-se as curvas de M(H) para as temperaturas de 10, 60 e 
300 K para a tricamada Co/IrMn/GdCω30. Neste filme, como o sinal magnético da fase fcc do 
Gd é baixo (hcp do Gd encontra-se na fase PM), assume-se que a resposta magnética deste 
filme se dá principalmente pela contribuição da bicamada Co/IrMn. Assim nota-se de imediato 
o deslocamento do laço de histerese ao longo do eixo do campo Hap, indicando a existência de 
um campo |HEB| ~ 80 Oe. Por outro lado, à medida que se reduz a temperatura (para 60 ou 10 
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K), há um aumento da contribuição magnética do Gd (vide seções anteriores) e, portanto, os 
laços M(H) tornam-se complexos devido a soma de contribuições magnéticas do Co (com forte 
sinal magnético, EB na interface Co/IrMn e HC ≅ 50 Oe) e da fase hcp do Gd (HC ≅ 500 Oe) 
fora da interface IrMn/fcc-Gd. Na Figura 4.34(d), apresentam-se os valores de campo HEB 
[deslocamentos horizontais do centro do laço M(H)], onde se observa um aumento no valor de 
HEB com a redução da temperatura. Devido à complexidade destes laços M(H) não se conseguiu 
informações sobre o efeito de EB na interface IrMn/fcc-Gd. 
 
Figura 4.34: Curvas M(H) obtidas em 10, 60 e 300 K para a tricamada Co/IrMn/GdCω30 em 
(a) 300 K, (b) 60 K e (c) 10 K, com ampliação na região do laço próximo a origem (campo 
nulo) e (d) comportamento do campo de HEB em função da temperatura. 
Em temperatura ambiente, todos os espectros de FMR obtidos apresentam-se com 
somente uma linha de absorção em campos HR da fase fcc do Co, ou seja, não se observa sinal 
de FMR da fase fcc do Gd a 300 K (a fase hcp do Gd encontra-se no estado PM a 300 K). Com 
isto, não se conseguiu informações também por FMR sobre o possível efeito de EB na interface 
IrMn/fcc-Gd. Todavia, há mudanças significativas nas propriedades dos sistemas dos Grupos 
III (Co/IrMn) e IV (Co/IrMn/Gd) preparados com HD = 220 Oe. 
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Na Figura 4.35, apresentam-se as curvas da dependência angular de HR(ϕh) para as 
tricamadas Co/IrMn/GdXω30 (X = A, C, A’). Ajustaram-se as curvas HR(ϕh) com a Eq. (2.8), 
sendo que seus resultados representam-se pelas linhas sólidas (vermelhas). Destes ajustes, 
obtêm-se os valores dos campos de anisotropia HKU, HEB e os diversos ângulos definidos na 
Figura 4.6, que por sua vez, encontram-se na Tabela 4.6. Comparando-se os valores de HKU e 
HEB das bicamadas (Grupo III) e tricamadas (Grupo IV) preparadas com HD = 220 Oe, conclui-
se que estes campos de anisotropias têm um aumento considerável nas tricamadas [HKU ~ 220 
Oe e HEB ~ 80 Oe] das extremidades quando comparadas com os resultados das bicamadas [HKU 
~ 30 Oe e HEB ~ 50 Oe] em posições similares. As bi e tricamadas preparadas na posição central 
do porta-substrato (α = 32°) com HD = 220 Oe apresentam-se com valores similares dos campos 
HKU e HEB.  
 
Figura 4.35: Dependência angular de HR para as amostras (a) Co/IrMn/GdAω30, (b) 
Co/IrMn/GdCω30 e (c) Co/IrMn/GdA’ω30, nas posições da extremidade próxima do alvo de 
Co, posição central e extremidade afastada do alvo de Co, respectivamente. 
Tabela 4.6: Campos de anisotropias uniaxiais (HKU) e unidirecionais (HEB) obtidos dos ajustes 
das curvas HR(ϕh) de RFM para as amostras Co/IrMn/GdXω30 preparadas com campo HD = 
220 Oe. Parâmetros angulares encontram-se definidos conforme Figura 4.6. 
HD (Oe) α (°) X HKU (Oe) ηU (°) HEB (Oe) β (°) ΔηUE (°) 
220 22 A 215 98 83 103 5 
220 32 C 22 94 60 98 4 
220 40 A’ 223 94 84 110 16 
Portanto, constata-se que as amostras das extremidades, no caso das tricamadas, 
apresentam-se com melhorias nos valores dos campos de anisotropias uniaxial (HKU) e 
unidirecional (HEB). Entretanto, deve-se ressaltar que ainda não se entende exatamente a origem 
física que leva a esta melhoria nos valores dos campos HKU e HEB nas tricamadas. Sendo assim, 
ao se assumir que tanto as bicamadas quanto as tricamadas preparadas com HD = 220 Oe 
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encontram-se em condições de deposição similares e que as fases do Co e IrMn nestes dois 
sistemas também são similares, infere-se que este aumento nos campos HKU e HEB, em princípio, 
deve-se a deposição da camada de Gd. Por outro lado, com relação aos parâmetros ηU e β 
(ângulos de HKU e HEB em relação ao Si[110]), nota-se dos resultados que as direções dos 
campos não se alteram significativamente em virtude do aumento dos campos de anisotropias 
aqui discutidos. 
Em resumo, pode-se controlar a anistropia pelo posicionamendo das amostras em 
diferentes pontos do porta-substrato, mesmo no caso de deposição com rotação da amostra, 
preparando monocamadas de Co, bicamadas de Co/IrMn e tricamadas Co/IrMn/Gd. Sempre 
nas interfaces Co/IrMn observa-se a anisotropia unidirecional (EB) que, por sua vez, fortalece-
se ou com aplicação de um campo durante a preparação dos filmes ou com a cobertura da 
camada de Gd. A anisotropia uniaxial também sofre melhorias no caso das tricamadas quando 





Nesta tese de doutorado, prepararam-se filmes finos de monocamadas de Co (10 nm) 
(Grupo I) e de Gd (10 ou 20 nm) (Grupo II), bicamadas de Co(10 nm)/IrMn (15nm) e IrMn(15 
nm)/Gd (20 nm) (Grupo III) e tricamadas de Co(10 nm)/IrMn(15 nm)/Gd (20 nm) (Grupo IV) 
pela técnica de magnetron sputtering, considerando as distintas variáveis do Sputtering Orion 
8 (AJA) do Lemag/Ufes. Dentre as variáveis destacam-se: a inclinação α do vapor de átomos 
em relação à normal ao plano do filme; a posição do filme no porta-substrato (centro e 
extremidade); a velocidade de rotação ω do porta-substrato; a temperatura de deposição (TS); o 
campo magnético aplicado durante a deposição (HD). Utilizaram-se as técnicas de difração de 
raios-X (DRX) e microscopia de força atômica (AFM) para o estudo das propriedades 
estruturais dos filmes, enquanto que se caracterizaram as propriedades magnéticas pelos 
métodos de magnetometria e ressonância ferromagnética (FMR). Controlam-se as anisotropias 
das camadas de Co variando-se os valores de α e ω, ou seja, definiu-se que quanto maior o valor 
de α, posição central, comparando-se amostras CoCω0(α = 32 e 55°), maior a contribuição da 
anisotropia uniaxial nos filmes de Co; por outro lado, quanto maior o valor de ω, maior(menor) 
a contribuição da anisotropia do tipo cúbica(uniaxial). No caso dos filmes de Gd, conseguiu-se 
controlar a formação das fases hexagonal compacta (hcp) e cúbica de face centrada (fcc) 
controlando-se o parâmetro TS e a espessura do filme de Gd, mas também se demonstrou que o 
crescimento do Gd sobre o substrato de Si/Ta provoca sempre uma formação primeiramente da 
camada fcc do Gd e posteriormente crescer a fase hcp.  
Especificamente com relação aos filmes de Co, pelos resultados de DRX, determinaram-
se que estes (na presença e ausência de campo HD) crescem na fase fcc com textura na direção 
[111]; fato relevante para o crescimento subsequente da fase fcc AF do material IrMn (estudo 
do efeito de exchange bias). Verificou-se ainda, por medidas de AFM, que na deposição com 
ω = 0 rpm e para valores de α = 32 e 55° (fixadas no centro, mas com uma montagem de um 
porta-substrato desenvolvido neste trabalho para criar este valor de ângulo que, por sua vez, 
propicia a máxima anisotropia uniaxial) cria grãos alongados perpendicularmente a direção de 




filme inferior a 0,5 nm. Ainda do ponto de vista estrutural, verificou-se com medidas de AFM 
que existem regiões, nas quais a altura da coluna para o filme preparado com α = 55° tem um 
valor cerca de duas vezes maior do que quando se prepara o filme com α = 32°. Este fato pode 
contribuir para o aumento observado na anisotropia uniaxial do filme com α = 55° (HKU ≅ 72,0 
Oe) relativo ao filme de Co com α = 32° (HKU ≅ 15,7 Oe). Ainda com relação às propriedades 
magnéticas dos filmes de Co, conclui-se que a velocidade de rotação ω do porta-substrato não 
afeta significativamente HKC, entretanto, diminui linearmente o valor de HKU a uma taxa de 0,35 
Oe/rpm. Contudo, os valores inicial e final de HKU para as amostras nas posições A 
(extremidade) e C (centro) com ω ≠ 0 diferem por um fator da ordem de 3 vezes [a anisotropia 
uniaxial dos filmes crescidos na posição A é bem maior do que a anisotropia dos preparados na 
posição C quando ω ≠ 0]. Esta diferença nos valores de HKU se deve, provavelmente, a variação 
angular Δα que a amostra em A sofre durante a rotação. Os nossos dados ainda sugerem que o 
ângulo entre as direções de HKU e HKC (ΔηUC ≅ 18°) para as amostras em A, com rotação, tenha 
relação com a variação Δα, definida na Figura 3.2 como sendo Δα = αA’ – αA = 18°.  
Já para os filmes de Gd, conclui-se que os filmes crescidos sobre a camada semente de 
Ta que, por sua vez, cresce sobre substrato de Si orientado, gera sempre, de início, o crescimento 
da fase fcc do Gd. A seguir, após efeitos de relaxação estrutural, que ocorrem com o aumento 
da espessura da camada de Gd, dá-se origem ao surgimento da fase hcp do Gd. A fração de 
cada fase do Gd no filme deve-se basicamente à espessura da camada de Gd (tGd) e à 
temperatura TS de crescimento do filme (induções de tensões devido aos efeitos termoelásticos 
na interface entre o Gd e a camada semente de Ta). Portanto, observou-se que há grande 
possibilidade do crescimento do filme de Gd na fase fcc quando se cresce este material sobre a 
camada semente Ta, ou seja, o filme de Gd com tGd = 10 nm e TS = 763 K apresenta-se com 
quase 100% do material na fase fcc que, por sua vez, possui baixos valores de magnetização 
(MS = 175 emu/cm
3) e campo coercivo (HC = 100 Oe), caracterizando-se como um 
ferromagneto mole. Conclui-se que a estabilização da fase fcc para tGd = 10 nm deve-se a grande 
tensão termoelástica na interface entre o Gd e o Ta, que tem sua magnitude intensificada para 
a deposição em altas temperaturas (TS ~ 763 K). Não se determinou o valor da temperatura 
crítica de transição magnética da fase fcc do Gd, TC 
fcc, uma vez que as propriedades do filme 
se modificaram com as medidas acima de 300 K. Obteve-se a fase hcp do Gd (fase estável no 
diagrama de fase em equilíbrio a 300 K) para deposições em temperatura ambiente (TS ~ 300 
K) e espessura (tGd ~ 20 nm), mas que por sua vez, sempre esteve presente a fase fcc do Gd 




tGd = 20 nm e TS = 300 K, apresenta-se com quase 100% do material na fase hcp. Esta fase tem 
altos valores de campo coercivo HC ~ 480 Oe e temperatura de transição magnética (TC
hcp ~ 
280 K) próxima àquela encontrada para o Gd massivo. Devido ao seu alto valor de HC, conclui-
se que filmes hcp de Gd apresentam-se como ferromagnetos duros. Em geral, pode-se inferir 
que a coexistência de fases fcc e hcp em filmes de Gd crescidos sobre Ta é algo natural. Efeito 
similar também se encontram na literatura [34], [36], [91], [104], [144] para o caso do Yb e 
outros filmes de terras-raras. 
Com relação às bicamadas de Co/IrMn, constatou-se a formação das fases fcc do Co e 
do IrMn texturizadas na direção [111] e que o campo HD (campo aplicado durante a deposição 
do filme) determina fundamentalmente o valor do campo de exchange bias (HEB). Os distintos 
valores dos campos HEB nos filmes preparados sem e com HD pode estar relacionado ao fato de 
que durante o crescimento do filme com HD ≠ 0 a fase fcc do Co esteja em condição de saturação 
de magnetização e a deposição da camada de IrMn é tal que o crescimento da fase AF passa 
pelo processo de ordenamento à medida que a espessura do filme cresce na presença de campo 
HD ≠ 0 (TCCo > T > TNIrMn). Com relação ao efeito do posicionamento das amostras, nota-se que, 
HEB decresce quando se comparam as amostras em A e A’ com C. Isto ocorre provavelmente 
devido à rotação (Δα) que a amostra em A e A’ sofrem durante a deposição. 
Para a bicamada de IrMn/Gd não se observou a formação da fase fcc do IrMn, e 
consequentemente um possível estado AF deste material; sobre o IrMn cresceu a fase fcc do 
Gd. Do ponto de vista magnético e da anisotropia de troca induzida (efeito de EB) na interface 
IrMn/Gd, pode-se dizer que não se detectou o efeito de EB nas curvas M(H) medidas em 
diversas temperaturas no intervalo de 10 ≤ T ≤ 300 K. Finalmente, no caso da tricamada de 
Co/IrMn/Gd crescida com HD ≠ 0, observou-se um crescimento texturizado das fases fcc do Co, 
IrMn e Gd; este último favorecido pela alta textura cristalina da camada de IrMn. Observou-se 
um campo HEB (83 Oe) para a interface Co/IrMn que, por sua vez, é cerca de 40% superior aos 
valores de HEB para as bicamadas Co/IrMn preparadas com HD ≠ 0. Ainda com relação à 
tricamada, observou-se um crescimento substancial (relativo à bicamada ou a camada de Co 
pura) no campo de anisotropia uniaxial HKU e, considerando-se que o único parâmetro diferente 
na tricamada é o Gd (quando comparado com a bicamada Co/IrMn), infere-se que o crescimento 
de HKU pode ser devido ao crescimento da camada de Gd (maiores investigações fazem-se 
necessárias). Este aumento no valor de HKU (comparado com o valor encontrado na bicamada 
Co/IrMn) pode ter sido o responsável pelo aumento no valor do campo HEB da tricamada quando 




Em resumo, com esta tese, demonstrou-se como podem-se controlar tanto a formação 
das fases fcc de Co, IrMn e Gd quanto as anisotropias uniaxial e cúbica destes filmes, variando 
a velocidade de rotação ω e a posição do filme no porta-substrato durante a deposição. Do ponto 
de vista do estudo da anisotropia de troca induzida, chegou-se à conclusão de que as amostras 
devem ser preparadas com campo aplicado durante a deposição HD ≠ 0, pois favorecem valores 
máximos do campo de HEB. E como este é apenas o terceiro trabalho realizado no sistema 
Sputtering/Lemag, pôde-se melhor caracterizar o sistema para que novos usuários o façam de 
maneira mais compreensiva para controlar as propriedades estruturais e magnéticas dos filmes 
a serem produzidos, já que se usavam muitas das variáveis (ω, α) do sistema com valores 
sugeridos pelo fabricante, sem que houvesse um questionamento mais profundo de sua 





 Parâmetros de uma medida de rugosidade 
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Figura 6.1: Média aritmética das alturas absolutas em um comprimento de amostragem [148]. 
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Figura 6.3: Soma da maior altura e do maior vale em um perfil de comprimento de amostragem 
[148]. 
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